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IZVLEČEK V SLOVENSKEM JEZIKU 
 
Doktorska disertacija obravnava proces homogenizacije izbranih aluminijevih zlitin iz sistemov 
Al-Fe in Al-Fe-Si. Raziskani so bili vplivi homogenizacijskega žarjenja na transformacijo 
metastabilnih faz, ki nastanejo ob neravnotežnem strjevanju. Preverjali smo, kako na 
transformacijo vpliva temperatura, čas in koncentracija silicija ter kako se spremembe teh 
parametrov odražajo na lastnostih obravnavanih zlitin. V okviru disertacije smo raziskovali štiri 
različne zlitine, od tega tri laboratorijsko izdelane (AlFe1, AlFe1Si0,1 in AlFe1Si0,5), s 
kontroliranimi parametri litja ter eno industrijsko zlitino (AlFe1Si0,1). Za analizo zlitin smo 
uporabili termodinamične simulacije s programskim orodjem Thermo-Calc, diferenčno vrstično 
kalorimetrijo, meritve električne upornosti ter svetlobno in vrstično elektronsko mikroskopijo. 
Rezultati kažejo, da ima dodatek silicija k zlitini AlFe1 vpliv na porazdelitev, delež in morfologijo 
metastabilnih faz, ki nastanejo med strjevanjem zlitine. Z dodatkom 0,1 mas. % Si se zmanjša 
vsebnost faze Al6Fe v primerjavi z zlitino AlFe1, dodatek 0,5 mas. % Si pa povzroči nastanek faze 
AlmFe, kjer je m ≈ 4,0–4,4. Definirali smo zaporedje poteka transformacije metastabilne faze 
Al6Fe, ki se začne z raztapljanjem elementov metastabilne in nukleacijo stabilne faze na območju 
med matrico αAl in evtektičnim področjem. Zaradi daljšanja difuzijskih poti se transformacija po 
4 h nadaljuje znotraj evtektičnega področja. Z dodatkom 0,1 mas. % Si skrajšamo čas, ki je 
potreben za transformacijo, z 8 h na 4 h pri 600 °C. 
Izdelan je bil model, ki na osnovi klasične teorije nukleacije in predpostavke o termodinamičnem 
ravnotežju na meji faza–matrica ter na osnovi Stefanove predpostavke o kvazistacionarnem 
spreminjanju koncentracijskega profila, omogoča simulacije kinetike transformacije faze Al6Fe v 
Al13Fe4. V modelu je bilo predpostavljeno, da na hitrost transformacije odločilno vpliva hitrost 
difuzije železa. Narejena je bila analiza vpliva temperature, površinske napetosti in načina 
nukleacije na hitrost transformacije faze Al6Fe v fazo Al13Fe4, ki je pokazala, da se z variacijo teh 
parametrov ni mogoče približati eksperimentalnim rezultatom. Z uporabo efektivnega difuzijskega 
koeficienta, ki vključuje poleg difuzije železa tudi samodifuzijo aluminija, se rezultati simulacij 
kinetike transformacije zelo dobro ujemajo z eksperimentalnimi rezultati. 
Ključne besede: zlitine Al-Fe, homogenizacija, fazne transformacije, modeliranje faznih 






The main focus of the doctoral thesis is the analysis of the homogenization process of selected Al-
Fe and Al-Fe-Si aluminium alloys. During the non-equilibrium solidification of alloys, metastable 
phases are formed. The effects of the homogenization annealing on metastable phase 
transformation were observed. The impact of temperature, time and additions of silicon on phase 
transformation were defined. Three of the analysed alloys were produced in a controlled laboratory 
environment, while the fourth was industrially produced. These alloys were AlFe1, AlFe1Si0.1 and 
AlFe1Si0.5, and the industrial alloy was AlFe1Si0.1. Thermodynamic calculations with the 
program Thermo-Calc, differential scanning calorimetry, electrical resistivity measurements and 
optical and scanning electron microscopy were used to analyze the alloys. 
Results show that the addition of silicon to AlFe1 alloy had a significant impact on the distribution, 
amount and morphology of phases formed during the solidification process. By adding 0.1 wt.% 
of silicon to the AlFe1 alloy, the amount of the metastable Al6Fe phase was reduced. Adding                 
0.5 wt.% of silicon resulted in the formation of the AlmFe phase instead of the Al6Fe phase. The 
sequence of the transformation was defined, starting with the dissolution of the metastable phase 
and the nucleation of the stable phase Al13Fe4 on the boundary between the αAl matrix and the 
eutectic area. Due to increased diffusion lengths of iron atoms, the transformation within the 
eutectic area occured after 4 h of homogenization at 600 °C. With the addition of 0.1 wt.% of 
silicon the homogenization time required for the transformation of the Al6Fe metastable phase was 
shortened from 8 to 4 h at 600 °C. 
A model based on classical nucleation theory and on the assumption of thermodynamic equilibrium 
at the matrix-phase boundary was proposed. The concentration gradients at the nonstationary 
boundary were derived considering the Stefan pseudo-stationary assumption. The model was used 
to simulate the transformation of Al6Fe to Al13Fe4. The influence of temperature, diffusion 
coefficient, surface tension and the size of the energy barrier for heterogeneous nucleation on 
transformation rates was determined. An effective diffusion coefficient was used, which combines 
the diffusion coefficient of iron and the self-diffusion coefficient of aluminium and the results were 
in agreement with experimental data. 






ŠIRŠI POVZETEK VSEBINE  
Homogenizacija je pomemben del proizvodnega proces aluminijevih zlitin, saj lahko s primernim 
homogenizacijskim žarjenjem odpravimo določene nepravilnosti oz. nehomogenosti, ki nastanejo 
med neravnotežnim strjevanjem zlitin. Napake v mikrostrukturi zlitin povzročajo težave pri 
nadaljnjih termomehanskih obdelavah. Homogenizacijsko žarjenje omogoča odpravo 
mikrosegregacij in neravnotežno nastalih evtektikov, ki lahko povzročijo porušitve materiala pri 
nadaljnjem preoblikovanju. Železo je najpogostejša nečistoča v aluminijevih zlitinah, saj lahko 
pride v zlitine iz različnih virov, obenem pa ga je zelo težko odstraniti med reciklažo zlitin. 
Aluminij in železo, med drugimi, tvorita ravnotežno fazo Al13Fe4. Neravnotežno strjevanje zlitin, 
ki vsebujejo železo kot legirni element ali nečistočo, lahko povzroči nastanek različnih 
metastabilnih intermetalnih faz: Al6Fe, AlmFe, AlxFe. S homogenizacijo zlitin dosežemo 
transformacijo metastabilnih faz v stabilno Al13Fe4. V zlitinah, ki poleg železa vsebujejo tudi silicij, 
se običajno strjujejo ternarne faze tipa AlFeSi. Hitrost homogenizacije je pogojena z difuzijo 
legirnih elementov skozi aluminijevo matrico. Glavna parametra, ki vplivata na potek 
homogenizacije, sta čas in temperatura. 
V okviru doktorske disertacije smo obravnavali homogenizacijo aluminijevih zlitin iz sistema 
Al-Fe in vpliv koncentracije silicija na proces homogenizacije. Za analize so bile uporabljene 
termodinamične simulacije, diferenčna vrstična kalorimetrija, meritve električne upornosti, 
spektroskopija z induktivno sklopljeno plazmo, rentgenska difrakcija ter svetlobna in vrstična 
elektronska mikroskopija. Laboratorijsko smo izdelali zlitine s sestavo AlFe1, AlFe1Si0,1 in 
AlFe1Si0,5. Da bi ustvarili pogoje neravnotežnega strjevanja, smo zlitine ulili v jeklene kokile in 
dosegli ohlajevalne hitrosti 35 K/s. Iz ulitkov smo izrezali referenčni vzorec ter vzorce za 
homogenizacijo in jih homogenizirali pri 550 in 600 °C od 0 do 48 h. Iz vsakega vzorca smo 
izdelali manjše vzorce za diferenčno vrstično kalorimetrijo, rentgensko difrakcijo ter pripravo 
metalografskega obrusa. Poleg laboratorijskih smo analizirali tudi industrijsko zlitino EN-AW 
8079. Izvedli smo termodinamične izračune s programskim orodjem Thermo-Calc. Pridobili smo 
ravnotežne fazne diagrame, teoretične ohlajevalne krivulje ter topnostne produkte za obravnavane 




Rezultati diferenčne vrstične kalorimetrije pokažejo velik vpliv dodatka silicija na potek 
segrevalnih krivulj raziskovanih zlitin. Vidna je prisotnost metastabilne faze Al6Fe, ki ima nižje 
tališče kot stabilna faza Al13Fe4 in αAl. Dokazali smo, da temperatura homogenizacije 550 °C ni 
dovolj visoka za zagotovitev transformacije Al6Fe v Al13Fe4. Dodatek silicija bistveno skrajša čas 
transformacije, saj po 4 h homogenizacije pri 600 °C v zlitini AlFe1Si0,1 več ne zaznamo 
prisotnosti metastabilne faze. Povišanje dodatka silicija na 0,5 mas. % spremeni morfologijo 
metastabilne faze, ki je nastala med strjevanjem. Zlitina AlFe1Si0,5 ne vsebuje metastabilne faze 
Al6Fe, ampak se je med neravnotežnim strjevanjem tvorila faza AlmFe. Transformacija te faze 
poteče veliko hitreje kot transformacija Al6Fe, saj se večji del faze AlmFe transformira že med 
segrevanjem na temperaturo 600 °C. Z diferenčno vrstično kalorimetrijo nismo zaznali taljenja faze 
AlmFe. Na sliki P1 je prikazana povezava med rezultati vrstične elektronske mikroskopije in 
diferenčne vrstične kalorimetrije. Na sliki P1a je vidna prisotnost drobnih sferičnih delcev, ki 
predstavljajo delce metastabilne faze Al6Fe, večji paličasti delci pa predstavljajo stabilno fazo 
Al13Fe4. Prisotnost obeh faz je vidna tudi na segrevalni krivulji (slika P1b), ki prikazuje začetek 
taljenja zlitine AlFe1 pri 645,6 °C. Taljenje poteka v dveh stopnjah, saj ima metastabilna faza nižje 
tališče kot stabilna. 
 
Slika P1: Potrditev prisotnosti metastabilne faze Al6Fe z vrstično elektronsko mikroskopijo in 
diferenčno vrstično kalorimetrijo: a) SEM-posnetek aglomerata drobnih delcev faze Al6Fe, 
obdanih s paličasto stabilno fazo Al13Fe4; b) segrevalna krivulja zlitine AlFe1 z začetkom taljenja 
Kombinacija metalografskih in termičnih analiz omogoči vpogled v zaporedje procesa 
transformacije Al6Fe v Al13Fe4. Določili smo naslednji potek transformacije: delci faze Al13Fe4 
nukleirajo na mejnem področju med matrico αAl in evtektičnim področjem. Delci faze Al6Fe se na 
tem področju začnejo raztapljati in atomi železa difundirajo proti novonastalim delcem stabilne 






na 600 °C lahko na določenih mestih postanejo difuzijske poti predolge in postane termodinamično 
bolj ugodna nukleacija delcev Al13Fe4 na sredini evtektičnega področja. Z rentgensko difrakcijo 
smo v zlitinah AlFe1 in AlFe1Si0,1 dokazali prisotnost metastabilne faze Al6Fe. Opazen je bil 
vpliv dodatka silicija na delež metastabilne faze v litem vzorcu AlFe1Si0,1 in hitrost transformacije 
v stabilno Al13Fe4, ki se kot pri rezultatih diferenčne vrstične kalorimetrije zaključi po 4 h 
homogenizacije na 600 °C. 
Z meritvami električne upornosti smo dokazali vpliv transformacije metastabilne faze in 
homogenizacije kemijske sestave na upornost obravnavanih zlitin. V zlitinah AlFe1 in AlFe1Si0,1  
ima v prvih treh urah homogenizacije transformacija večji vpliv na upornost materiala kot 
homogenizacija kemijske sestave. Z nadaljevanjem homogenizacije se vpliv transformacije 
zmanjša in se upornost zlitin zaradi homogenizacije kemijske sestave zmanjšuje. V zlitini 
AlFe1Si0,5 ima transformacija manjši vpliv na upornost, saj večji del transformacije poteče že pred 
dosegom temperature homogenizacije, obenem pa transformacija faze AlmFe zniža upornost. 
V okviru doktorske disertacije smo uspešno izdelali fizikalni model, ki na osnovi klasične teorije 
nukleacije in predpostavke o termodinamičnem ravnotežju na meji faza – matrica ter izračunanih 
koncentracijskih gradientih na tej meji omogoča simulacije kinetike transformacije faze Al6Fe v 
Al13Fe4. Za izračun koncentracijskega gradienta na premikajoči se meji smo uporabili 
kvazistacionarno Stefanovo predpostavko, ki je upravičena v primerih, ko je hitrost gibanja fazne 
meje dovolj počasna, da se lahko v vsakem časovnem koraku vzpostavi stacionarni koncentracijski 
profil, kar v našem primeru zagotovo drži. Model je bil zgrajen na predpostavki, da je hitrost 
transformacije omejena s hitrostjo difuzije železa pri dani temperaturi. S to predpostavko smo 
najprej poskušali poiskati takšno površinsko napetost, ki bi dala najboljše ujemanje med rezultati 
simulacij in eksperimentov, saj je površinsko energijo izredno težko eksperimentalno natančno 
določiti in se zato pri modeliranju metalurških procesov praviloma jemlje kot prilagoditveni 
parameter. V razumnem razponu velikosti površinske energije in energijske bariere za nukleacijo 
se nismo uspeli približati eksperimentalno določeni kinetiki transformacije. Z uporabo efektivnega 
difuzijskega koeficienta, ki vključuje difuzijo železa in samodifuzijo aluminija, smo dobili dobro 
ujemanje spremembe volumskega deleža obeh faz v odvisnosti od časa z eksperimentalnimi 
rezultati. Ovrgli smo predpostavko o odvisnosti hitrosti transformacije od difuzije železa in določili 














Spodaj podpisani Jože Arbeiter, izjavljam, da je doktorska disertacija z naslovom 
Modeliranje faznih ravnotežij in kinetike homogenizacije zlitin Al-Fe in Al-Fe-Si rezultat 
mojega raziskovalnega dela. 
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SEZNAM OKRAJŠAV IN POSEBNIH SIMBOLOV 




C0 začetna koncentracija 
CE koncentracija topljenca v evtektiku 
CL koncentracija v talini 
Cp specifična toplota 
CS koncentracija v trdnem stanju 
D difuzivnost 
D0 difuzijski koeficient 
DTA diferenčna termična analiza 
E Youngov modul 
fE volumski delež evtektika 
G strižni modul 
HV trdota po Vickersu 
I električni tok 
ICP induktivno sklopljena plazma 
jb difuzijski tok 
Kp topnostni produkt 
KWN Kampmann-Wagnerjev numerični model 
L likvidus 
mas. % masni delež v odstotkih 
N število delcev 
NRS neravnotežni solidus 
PCK ploskovno centrirana kubična kristalna struktura (ang. FCC) 
PFT ang. Pseudo Front Tracking 




Q aktivacijska energija 
R plinska konsanta 
r polmer 
R električni upor 
S(θ)  faktor oblike 
SDAS razdalja med sekundarnimi dendritskimi vejami 
SEM vrstični elektronski mikroskop 
T temperatura 
t čas 
TE evtektska temperatura 
TEM presevni elektronski mikroskop 
TL likvidus temperatura 
TS solidus temperatura 
U električna napetost 
V volumen 
X delež 
x difuzijska pot 
XRD rentgenska fazna analiza 
Z Zeldovichev faktor 
α koeficient linearnega raztezka 
β* stopnja doajanja atomov na nukleacijsko jedro 
γ površinska energija 
ΔG sprememba Gibbsove proste energije 
ΔG* aktivacijska energijska bariera 
ΔGS sprememba površinske Gibbsove proste energije 
ΔGV sprememba volumske Gibbsove proste energije 
ΔH sprememba entalpije 
ΔS sprememba entropije 
μ kemijski potencial 





Strjevanje aluminijevih zlitin je kompleksen proces, pri katerem nastajajo nehomogenosti v trdni 
raztopini. Kljub temu da sistem zmeraj stremi k termodinamičnemu ravnotežju, nastajajo v trdnem 
stanju neravnotežne intermetalne faze. Določene nehomogenosti v nastali mikrostrukturi lahko 
odpravimo s primernim homogenizacijskim žarjenjem.  
Homogenizacija je pomemben del proizvodnega procesa aluminijevih izdelkov in polizdelkov. Od 
tovrstne toplotne obdelave so odvisni deformacijski in rekristalizacijski procesi ter procesi 
poprave, ki jim je material podvržen v nadaljnjih termomehanskih obdelavah. Pozitivni vplivi 
homogenizacijskega žarjenja so odprava mikrosegregacij in neravnotežnih nizkotemperaturnih 
evtektikov, ki obenem vplivajo na maksimalno temperaturo homogenizacije in lahko povzročijo 
pokanje materiala pri nadaljnjem preoblikovanju. Homogenizacijsko žarjenje vpliva tudi na obliko 
intermetalnih faz. Predvsem pri zlitinah, ki vsebujejo železo, med procesom homogenizacije 
nastopijo transformacije metastabilnih faz v stabilne, kar izboljša termodinamično stabilnost 
materiala, glavni cilj homogenizacije pa je enakomerna porazdelitev legirnih elementov v trdni 
raztopini. Ker je homogenizacija difuzijsko kontroliran proces, sta pri homogenizacijskem žarjenju 
glavna parametra čas in temperatura, vendar je težko določiti čas in temperaturo za ustrezno 
odpravo neželenih segregacij. Splošno gledano so zlitine kompleksne, tako da difuzivnosti ne 
moremo neposredno povezati s preprostimi difuzijami enega atoma, temveč moramo upoštevati 
difuzivnost vseh lokalnih kemijskih elementov. 
Zlitine, ki smo jih preučevali v okviru doktorske disertacije, spadajo v skupino aluminijevih zlitin 
skupine 8xxx, glavni legirni element pa je železo. Rezultati se lahko aplicirajo tudi na zlitine 
skupine 1xxx, katerih glavna legirna elementa sta železo in silicij. Železo ima v aluminijevi matrici 
pri temperaturah homogenizacije nizko difuzivnost (pri 600 °C 22 h za pot 50 μm) in nizko topnost 
(0,034 mas. % pri 600 °C), kar pomeni, da atomi železa ne prepotujejo velikih razdalj (le do nekaj 
10 μm). Zaradi nizke topnosti se železovi atomi v aluminiju izločajo v obliki intermetalnih faz. V 
primeru termodinamično ravnotežnega strjevanja bi v zlitinah dobili le primarne kristale αAl in 
stabilno intermetalno fazo Al13Fe4. Med neravnotežnim strjevanjem zlitin pa lahko poleg stabilne 
faze Al13Fe4 nastane mnogo različnih metastabilnih intermetalnih faz: Al6Fe, AlmFe, AlxFe itd. 
Nastanek le-teh je odvisen od razmerja Al : Fe, ohlajevalne hitrosti, ostalih legirnih elementov ali 




kinetičnih procesov, ki potekajo med homogenizacijskim žarjenjem, je bistvenega pomena za 
tehnološko optimizacijo homogenizacije zlitin Al-Fe in Al-Fe-Si. 
V okviru disertacije smo preučevali procese, ki potekajo med homogenizacijo laboratorijsko 
izdelanih zlitin, in jih primerjali z analizami na industrijskem vzorcu. Izdelana je bila osnovna 
zlitina AlFe1, ki smo ji dodali 0,1 in 0,5 mas. % Si in s tem izdelali tri različne zlitine. Vzorce smo 
homogenizirali pri temperaturah 550 in 600 °C ter jih preučevali z različnimi metodami, in sicer s 
termodinamično simulacijo, diferenčno vrstično kalorimetrijo, optično in vrstično elektronsko 
mikroskopijo, rentgensko spektroskopijo in meritvami specifične električne upornosti. 
Cilji disertacije so bili ugotoviti vpliv velikosti, porazdeljenosti in morfologije železovih faz v liti 
strukturi na potek homogenizacije zlitin Al-Fe in Al-Fe-Si, razložiti proces transformacije 
metastabilnih faz in kako na transformacijo vpliva dodatek silicija. Nadalje je bil cilj z 
razumevanjem faznih ravnotežij med homogenizacijo omenjenih zlitin optimirati tehnologijo 
homogenizacije in z uporabo klasične teorije nukleacije, predpostavke o termodinamičnem 
ravnotežju na meji faza – matrica in koncentracijskih gradientov na tej meji izdelati model, s 
katerim bo mogoče napovedati potek transformacije metastabilnih faz med homogenizacijo. 
V okviru doktorske disertacije smo postavili naslednje hipoteze: 
- Na proces homogenizacije vplivajo velikost, porazdelitev in morfologija železovih faz v liti 
strukturi. 
- Med homogenizacijo zlitin Al-Fe nastopi transformacija železovih faz. Dodatek silicija 
vpliva na vrsto faz in potek transformacije. 
- Proces raztapljanja, nukleacije in rasti novonastalih faz je mogoče simulirati na osnovi 
klasične teorije nukleacije, predpostavke o termodinamičnem ravnotežju na premični meji 
faza – matrica in uporabi Stefanove kvazistacionarne aproksimacije za določitev 
koncentracijskih gradientov na tej meji. 
- Z razumevanjem procesov, ki potekajo med homogenizacijo zlitin Al-Fe in Al-Fe-Si, lahko 





2 Teoretični pregled 
2.1 Fazna ravnotežja v sistemih Al-Fe in Al-Fe-Si 
Železo je najbolj dominantna nečistoča v skoraj vseh komercialnih aluminijevih zlitinah. V 
določenih zlitinah se železo dodaja kot legirni element, vendar je vsebnost običajno pod 1,0 
mas. %. V teh zlitinah nastane evtektik, ki se strjuje pri 655 °C, faza, ki je v ravnotežju z 
aluminijem, pa je običajno zapisana kot Al13Fe4 (40,7 mas. % Fe). V hitro ohlajenih zlitinah lahko 
pride do nastanka metastabilne faze Al6Fe (22,6 mas. % Fe). Ker ima železo visoko topnost v 
tekočem aluminiju in zelo nizko (0,043 mas. % pri 625 °C) v trdnem stanju, se železo v aluminiju 
običajno pojavlja v obliki sekundarnih intermetalnih faz, tudi v kombinaciji z ostalimi legirnimi 
elementi. Zaradi nizke topnosti je uporabno v električnih prevodnikih, saj materialu nekoliko zviša 
trdnost, običajno pa je nezaželeno v livarskih zlitinah Al-Si, saj tvori grobo fazo, ki znižuje 
duktilnost materiala. V preoblikovalnih zlitinah omogoča zmanjšanje kristalnih zrn, s čimer se 
zviša trdnost in preoblikovalnost pri sobni temperaturi ter ohrani trdnost pri povišanih temperaturah 
[1, 2, 3]. 
Druga najpogostejša nečistoča v komercialnih preoblikovalnih in livarskih zlitinah je silicij, ki 
skupaj z železom tvori dve stabilni fazi, Al8Fe2Si (α) in Al5FeSi (β). V zlitinah z visokim deležem 
silicija se lahko pojavi tudi Al4FeSi (δ), v zlitinah z visokim deležem silicija in železa pa se lahko 
pojavi Al3FeSi (γ). Faza Al8Fe2Si (31,6 mas. % Fe, 7,8 mas. % Si) se pojavlja v oblikah, ki 
spominjajo na kitajske pismenke, Al5FeSi (25,6 mas. % Fe in 12,8 mas. % Si) pa tvori tanke 
ploščice oz. palice. Večina komercialnih zlitin običajno ni v ravnotežnem stanju, zato se pogosto 
v mikrostrukturi obenem pojavljajo tako ravnotežne oz. stabilne kot tudi neravnotežne oz. 
metastabilne intermetalne faze [1, 4]. 
V aluminijevih zlitinah so drugi elementi lahko prisotni kot legirni elementi ali nečistoče, a le redke 
lahko opredelimo kot pomembne zlitinske elemente. Vseeno pa mnogi elementi služijo kot 
dopolnilni zlitinski elementi, ki prav tako vplivajo na lastnosti materiala [5, 6, 7].  
Zaradi visoke elektronegativnosti in trivalentnosti tvori aluminij intermetalne faze z mnogimi 
drugimi elementi. Stabilnost intermetalnih faz in širina njihovega stehiometričnega razpona je 
odvisna od velikosti in valentnosti atomov. Nekatere faze v binarnih sistemih so lahko popolnoma 
stehiometrične, npr. AlSb, medtem ko imajo nekatere zelo ozek razpon sestave (Al2Cu), pri teh pa 




(AlAg2), prehodne kovine pa pogosto tvorijo stehiometrično kompleksne faze (Al9Co2, Al6Mn …) 
ter so nagnjene k tvorbi metastabilnih oblik faze, kjer se faza, ki je nastala med hitrim strjevanjem, 
transformira v trdnem stanju v stabilno obliko le-te (Al6Fe → Al13Fe4), v nekaterih primerih pa 
lahko metastabilna oblika faze precipitira iz prenasičene trdne raztopine (Al12Mn). V ternarnih 
sistemih lahko pride do pojava binarnega evtektika znotraj aluminijeve matrice, ki ne vsebuje 
aluminijevih atomov, npr. Mg2Si [5].  
V kvaternarnih sistemih se lahko pojavljajo binarne, ternarne ali kvaternarne faze v ravnotežju z 
aluminijevo trdno raztopino. V sistemu Al-Fe-Mn-Si je značilna stabilna faza Al15(Fe,Mn)3Si2, ki 
ima telesno centrirano kubično strukturo in lahko niha od Al15Mn3Si2, z mrežnimi parametri 
a = 1,2652 nm, do Al15(Fe0,9Mn0,1)3Si2, z mrežnimi parametri a = 1,2548 nm. Zadnji obliki je 
stehiometrično najbližje stabilna faza Al8Fe2Si, ki ima heksagonalno strukturo. Do tranzicije iz 
heksagonalne v kubično strukturo lahko pride zaradi manjših dodatkov kroma, molibdena, 
volframa, vanadija ali pri večjih količinah bakra. Zaradi takšnih stabilizacijskih efektov ter 
metastabilnosti faz v tem sistemu pogosto nastajajo kompleksne intermetalne strukture [5].  
2.1.1 Fazni diagram Al-Fe 
Železo je v aluminijevih zlitinah vedno prisotno kot legirni element ali kot nečistoča, saj lahko 
pride v material v različnih segmentih izdelave in predelave materiala, npr. med reciklažo, iz 
anodne mase, različnih jeklenih orodij, ki se zaradi povišane topnosti železa v tekočem aluminiju 
postopoma raztapljajo in lahko onesnažijo talino … V nekaterih aluminijevih zlitinah se železo 
dodaja za izboljšanje lastnosti materiala. Razumevanje sistema Al-Fe je zato izjemnega pomena za 
analizo aluminijevih zlitin, v katerih železo sodeluje kot nečistoča ali legirni element. V sistemu 
Al-Fe so zlitine, ki so bogate z aluminijem, opredeljene z evtektično reakcijo, ki poteče med 
aluminijem in fazo Al13Fe4 [8]: 
 𝐿 → 𝛼𝐴𝑙 + 𝐴𝑙3𝐹𝑒 2.1 
 
V preteklosti je bila temperatura evtektične reakcije vir številnih polemik, saj so različni avtorji 
navajali vrednosti vse od 646 °C do 655 °C, trenutno pa se avtorji sklicujejo na temperaturo 
evtektika 652 °C po Mondolfu [1], na temperaturo 655 °C po Kattnerju [9], na 655,1 °C po Allenu 
[10], najnovejši podatki po Duju in Sundmanu [11, 12] pa navajajo temperaturo 654 °C. Končni 




sklicevanju na Mondolfa in Lyakisheva [13] in uporabil temperaturo evtektika 652 °C, kar je 
razvidno na sliki 1b, kjer je prikazan aluminijev kot binarnega faznega diagrama, evtektska točka 
pa je pri 1,8 mas. % Fe. 
Termodinamski izračuni, ki smo jih opravili s programom Thermo-Calc (slika 2), kažejo 
temperaturo evtektika pri 654 °C, vendar pride ob izbiri različnih baz podatkov do določenih 
odstopanj v mas. % Fe pri evtektski točki, saj je ta v primeru baze podatkov za železove zlitine – 
TCFe8 pri 1,815 mas. % Fe in 654,00 °C, v primeru baze podatkov za Al zlitine – TCAl6 pa pri 
1,741 mas. % Fe in 654,27 °C.  
Topnost železa v trdni raztopini aluminija pri različnih temperaturah je predstavljena v tabeli 1. 
Tabela 1: Topnost železa v aluminiju pri povišanih temperaturah [13] 
T [°C] 655 625 600 500 450 
Mas. % Fe 0,052 0,043 0,034 0,021 0,0052 
 
 
Slika 1: Fazna diagrama Al-Fe: a) binarni fazni diagram Al-Fe [13]; b) aluminijev kot faznega 





Slika 2: Izračunana fazna diagrama Al-Fe: a) aluminijev kot binarnega faznega diagrama, 
izračunan s programom Thermo-Calc in bazo podatkov TCAl6; b) aluminijev kot binarnega 
faznega diagrama, izračunan s programom ThermoCalc in bazo podatkov TCFe8 
V vseh nadaljnjih termodinamičnih izračunih je bila uporabljena podatkovna baza TCAl6.  
2.1.2 Fazni diagram Al-Fe-Si 
Silicij je takoj za železom najpogostejša nečistoča, ki se pojavlja v aluminijevih zlitinah, saj lahko 
pride v material iz različnih silikatov v boksitu ter med reciklažo, obenem pa je eden najpogostejših 
legirnih elementov v aluminijevih zlitinah oz. je najpogostejši legirni element v livarskih 
aluminijevih zlitinah [14]. Aluminij in silicij tvorita binarni fazni diagram evtektičnega tipa, pri 
katerem se evtektik tvori pri 577 °C in 12,5 mas. % Si [8]. Osnovni binarni fazni diagram sta 
postavila Murray in McAlister leta 1984 [15] in je prikazan na sliki 3. Evtektično točko sta takrat 
opredelila pri 12,2 at. %. 
Silicij z aluminijem tvori evtektični tip faznega diagrama, pri katerem je evtektična točka pri 
577 °C in 12,5 mas. % Si. Maksimalna topnost silicija v trdnem aluminiju znaša 1,65 mas. % pri 
temperaturi evtektika. Z nižanjem temperature pade topnost do zanemarljivo majhne vrednosti, saj 






Slika 3: Ravnotežni binarni fazni diagram Al-Si [15] 
Zaradi zanemarljivo nizke topnosti železa v siliciju ta v aluminiju nastopa kot čista faza. Ima  
kubično kristalno strukturo diamantnega tipa z mrežnim parametrom a = 0,54285 nm in gostoto 
ρ = 2,33 kg/m3, trdota po Vickersu pa variira od 13,5 do 8,7 GPa v temperaturnem območju med 
27–327 °C in pade na 3 GPa pri temperaturi 627 °C [8, 16].  
Fazo Al8Fe2Si (31,6 mas. % Fe in 7,8 mas. % Si) lahko označujemo tudi kot α-AlFeSi, vsebuje pa 
od 30 do 33 mas. % Fe in od 6 do 12 mas. % Si. Ima heksagonalno strukturo z mrežnimi parametri 
a = 1,23–1,24 nm in c = 2,62–2,63 nm ter gostoto ρ = 3,58 kg/m3 [8, 16]. Pojavlja se v obliki 
kitajskih pismenk, včasih je zapisana kot Al12Fe3Si [5]. 
Fazo Al5FeSi (25,6 mas. % Fe in 12,8  mas. % Si) lahko označujemo tudi kot β-AlFeSi, poznamo 
jo tudi kot Al9Fe2Si2. Vsebuje lahko od 25 do 30 mas. % Fe in od 12 do 15 mas. % Si. Ima 
monoklinsko kristalno strukturo z mrežnimi parametri a = b = 0,612 nm, c = 4,148–4,150 nm in 
β = 91°, gostoto ρ = 3,3–3,6 kg/m3 ter trdoto po Vickersu HV = 5,8 GPa [8, 16]. Tvori zelo tanke 




Fazo Al4FeSi2 (25,4 mas. % Fe in 25,5 mas. % Si) lahko označujemo tudi kot δ-AlFeSi in ima bolj 
omejeno vsebnost železa in silicija kot α-AlFeSi in β-AlFeSi. Ima heksagonalno strukturo z 
mrežnimi parametri a = 1,23–1,24 nm in c = 2,62–2,63 nm ter gostoto ρ = 3,58 kg/m3 [8, 16].  
Faza Al3FeSi z 33,9 mas. % Fe in 16,9 mas. % Si, ki jo lahko označujemo tudi kot γ(AlFeSi), ima 
monoklinsko kristalno strukturo z mrežnimi parametri a = 1,78 nm, b = 1,025 nm, c = 0,890 nm in 
β = 132° [8, 16]. Slika 4 prikazuje celotno likvidus področje ternarnega faznega diagrama Al-Fe-Si. 
 
Slika 4: Likvidus področje ternarnega faznega diagrama Al-Fe-Si [17] 
2.1.3 Faze Al-Fe in Al-Fe-Si 
V praksi strjevanje zlitin iz sistema Al-Fe ne poteka ravnotežno. Med neravnotežnim strjevanjem 
zlitin na osnovi aluminija in železa, ki je posledica povišanih ohlajevalnih hitrosti, lahko poleg 
stabilne faze Al13Fe4 nastane mnogo različnih metastabilnih intermetalnih faz [18]. Nastanki le-teh 
so odvisni od razmerja Al : Fe, ohlajevalne hitrosti, ostalih legirnih elementov ali elementov v 
sledovih, količine in sestave udrobnjevalca itd. Nekatere faze so povzete v tabeli 2. Hollingsworth 
[23] je prvi odkril metastabilno intermetalno fazo Al6Fe s 25,6 mas. % Fe, ki nastane v hitro 




Al6Mn, s prostorsko skupino CC/mm in mrežnimi parametri a = 0,6492 nm, b = 0,7437 nm in 
c = 0,8788 nm ter gostoto γ = 3,45 g/cm3 [5].  
Tabela 2: Binarne faze Al-Fe [19] 
Faza Kristalna struktura Mrežni parametri 
Al13Fe4 Monoklinska a = 15,49 Å, b = 8,08 Å, c = 12,48 Å, β = 107,75° 
Al6Fe Ortorombna a = 6,49 Å, b = 7,44 Å, c = 8,79 Å 
AlxFe Ortorombna a ≈ 6 Å, b ≈ 7 Å, c ≈ 4,7 Å 
AlmFe Tetragonalna a = 8,84 Å, b = c = 31,6 Å 
Al9Fe2 Monoklinska a = 8,90 Å, b = 6,35 Å, c = 6,32 Å, β = 93,4° 
AlpFe Telesnocentrirana kubična a = b = c = 10,3 Å 
 
Young in Clyne [20] sta raziskovala nastanek zmesi stabilnih in metastabilnih intermetalnih faz v 
sistemu Al-Fe pri komercialnih ohlajevalnih hitrostih (10-1–102 K/s). Ugotovila sta, da pri 
ohlajevalni hitrosti med 10-1 K/s in 10 K/s običajno nastane mešanica Al13Fe4 in AlxFe 
intermetalnih faz, pri ohlajevalnih hitrostih med 2–5 K/s lahko nastane mešanica AlxFe in Al6Fe 
intermetalnih faz, pri hitrostih nad 20 K/s pa lahko dobimo metastabilno fazo AlmFe ali 
metastabilno fazo Al9Fe2.  
Slika 5 prikazuje odvisnost nastanka različnih faz Al-Fe, v odvisnosti od ohlajevalne hitrosti. Z 
diagrama je razvidno, da pri ohlajevalnih hitrostih do 0,5 K/s med strjevanjem nastane le stabilna 
faza Al13Fe4, v območju med 0,5–0,9 K/s nastaneta Al13Fe4 in AlxFe, v območju 0,9–3 K/s nastane 
le AlxFe, v 3–6 K/s nastane kombinacija AlxFe in Al6Fe, nad 6 K/s nastane Al6Fe. Meja, od katere 
dalje nastaneta AlmFe oz. Al9Fe2, pa je neznana oz. ti fazi nastaneta pri zelo velikih ohlajevalnih 
hitrostih. Trenutno velja prepričanje, da je nastanek toliko različnih metastabilnih faz pri višjih 
ohlajevalnih hitrostih posledica povečanih podhladitev in sprememb v pogojih nukleacije in rasti 






Slika 5: Nastanek različnih faz Al-Fe v odvisnosti od ohlajevalne hitrosti [20] 
Belov [8] poroča o tvorbi faz v sistemu Al-Fe, z 0,5–8,9 mas. % Fe, pri ohlajevalnih temperaturah 
od 10–106 K/s. S povečanjem ohlajevalnih hitrosti se evtektična točka pomakne proti višji 
koncentraciji železa, obenem pa se zniža temperatura evtektika. Območje primarnega strjevanja 
trdne raztopine je pri ohlajevalni hitrosti 103 K/s razširjeno do 2,3 mas. % Fe. Nad 2,3 mas. % Fe 
se strjujeta dve intermetalni spojini, Al13Fe4 in Al6Fe. S povišanjem ohlajevalne hitrosti do 10
6 K/s 
se evtektska točka pomakne do 4,3 mas. % Fe, pri višjih deležih železa pa se tvori le faza Al6Fe. 
Maksimalna topnost železa v aluminiju pri takšnih pogojih strjevanja znaša 0,4 mas. %. Diagram 
na sliki 6a kaže odvisnost tvorbe metastabilne faze Al6Fe in stabilne faze Al13Fe4 glede na 
ohlajevalno hitrost in vsebnost železa [8]. Diagram na sliki 6b predstavlja faznostrukturni diagram 
(angl. phase-structure diagram), ki prikazuje strjevanje faz v odvisnosti od sestave in ohlajevalne 
hitrosti. Splošna struktura diagrama se sklada s kasnejšimi ugotovitvami Lianga in drugih [21], ki 
je raziskoval hiperevtektične zlitine Al-Fe, strjene pri različnih ohlajevalnih  hitrostih z 
Bridgmanovo metodo. V diagramu sicer ni upoštevan nastanek različnih metastabilnih faz, ampak 







Slika 6: Diagrama iz sistema Al-Fe: a) aluminijev kot faznega diagrama Al-Fe z metastabilnimi 
fazami, odvisnimi od ohlajevalne hitrosti; b) diagram faznih ravnotežij, ki se strjujejo pri različnih 
ohlajevalnih hitrostih v sistemu Al-Fe [8] 
Aluminij ima ploskovno centrirano kubično zgradbo z mrežnim parametrom a = 0,4049 nm. 
Mrežni parameter ostane z raztapljanjem železa v aluminijevo matrico praktično nespremenjen do 
meje topnosti železa. Do popačenja  kristalne rešetke lahko pride v primeru prenasičene trdne 
raztopine, ki nastane zaradi hitrega strjevanja [8]. 
Stabilna faza med aluminijem in železom Al13Fe4 ima široko stabilno območje vsebnosti železa, ki 
znaša od 37,3 do 40,7 mas. % Fe po Mondolfu [1] oz. od 38,6 ± 0,2 do 41,1 ± 0,2 mas. % Fe  po 
Griegerju [22]. Stehiometrično je lahko zapisana tudi kot Al7Fe2, Al3Fe ali Al19Fe6. Faza Al13Fe4 
kristalizira v monoklinski kristalni obliki s prostorsko skupino C2/m, z mrežnimi parametri 
a = 1,549 nm, b = 0,808 nm, c = 1,248 nm in β = 107,72°, pri 33,5 at. % Fe [13]. Faza Al13Fe4 ima 
močno tendenco k dvojčenju po ravninah {001} in {100}, drugi primer je še posebej značilen za 
zlitine, ki vsebujejo tudi silicij. Zaradi tega pojava lahko pride do zmotne določitve ortorombne 
kristalne rešetke z mrežnimi parametri a = 1,5696 nm, b = 0,8166 nm in c = 4,8226 nm [8]. 




















γ [g/cm3] α [K-1] ρ [Ωm] HV [GPa] E [GPa] G [GPa] [GPa] 
3,896  15,2 x 10-6 
(27–627 °C) 
0,5 8 (27 °C) 
5,7 (357 °C) 








Metastabilno fazo Al6Fe oz. evtektik αAl + Al6Fe so prvi odkrili Hollingsworth in drugi [23]. Fazo 
Al6Fe so opazovali v zlitini Al-Fe z 2,0 mas. % Fe. Natančne strjevalne pogoje (ohlajevalna hitrost 
in hitrost strjevanja), pri katerih pride do pojava te metastabilne faze, so pozneje opisali tudi Adam 
in drugi [24, 25, 26] ter Liang in Jones [27]. Liang in Jones sta določila temperaturo evtektične 
reakcije L → αAl + Al6Fe pri 652,9 ± 0,2 °C, evtektična točka pa se nahaja pri 3,0 mas. % Fe. Faza 
Al6Fe se pogosto pojavlja pri klasičnih postopkih litja bram in drogov in igra pomembno vlogo pri 
zlitinah, ki vsebujejo mangan, saj sta fazi Al6Fe in Al6Mn izomorfni in lahko mangan prosto 
zamenja železove atome v matrici, s čemer zniža njeno prosto energijo. Ta proces poviša 
termodinamično obstojnost Al6Fe faze v aluminijevih zlitinah, ki vsebujejo mangan. 
Kosuge in drugi [28] so ugotovili, da se metastabilni evtektik pojavi pri višjih ohlajevalnih hitrostih 
kot Al6Fe ali Al13Fe4 (dT/dt > 10K/s), kar pomeni, da se pojavlja v hitreje ohlajenih področjih pri 
litju bram ali drogov. Allen in drugi [19] so odkrili, da je evtektična temperatura αAl + AlmFe za 
1,7 °C nižja od evtektične temperature Al13Fe4. Faza AlmFe je obstojna v območju sestave, kjer je 
stehiometrični parameter m lahko enak od 4,0–4,4 in ima telesno centrirano tetragonalno kristalno 
strukturo. Kosuge in Mizukami [29] sta fazo AlmFe opredelila z mrežnima parametroma a = 0,884 
nm in c = 2,160 nm.  
Westengen [30] je preučeval pojav nove metastabilne evtektične faze AlxFe, kateri je pripisal 
stehiometrično sestavo x ≈ 5,8, z manjšo vsebnostjo silicija in niklja. Več različnih avtorjev se je 
pozneje ukvarjalo z določanjem stehiometrije in kristalne strukture faze AlxFe, vendar do dokončne 
opredelitve ni prišlo, saj so nekateri raziskovalci trdili, da je AlxFe z x ≈ 4,5–5,0 drugi pa so trdili, 




oprijemljivi podatki o fazi AlxFe so podani v raziskavah Younga in Clyna [20], ki sta fazo 
opredelila s popačeno monoklinsko strukturo z mrežnimi parametri a = 2,16 nm, b = 0,93 nm, 
c = 0,905 nm in β = 94°. Stehiometrično je najbližje sestavi Al5Fe (16–16,5 at. % Fe), obenem pa 
je bila predhodno ta faza pogosto zamenjana za metastabilno fazo Al6Fe, saj imata omenjeni fazi 
podobne morfološke lastnosti [20].  
Pogoji, pri katerih nastane evtektik αAl + Al9Fe2, niso popolnoma opredeljeni, vendar sta Tezuka 
in Kamio [31] ugotovila, da lahko z dodatki kobalta (mas. % Co > 0,075) spodbudita nastanek faze 
Al9(Fe,Co)2. Fazi Al9Fe2 in Al9Co2 sta izomorfni, tako da lahko kobalt prosto zamenja atome železa 
znotraj matrice Al9Fe2, kar zmanjša njeno prosto energijo in s tem dvigne termodinamično 
stabilnost te faze. Faza Al9Fe2 vsebuje 20 at. % Fe in ima tako kot Al9Co2 monoklinsko strukturo 
z mrežnimi parametri a = 0,869 nm, b = 0,635 nm, c = 0,632 nm ter β = 93,4° [19].  
Ping in drugi [32] so odkrili metastabilno fazo AlpFe v zlitini z 0,5 mas. % Fe in 0,125 mas. % Si, 
pri kateri je stehiometrično p ≈ 4,5, vendar ta faza še ni bila samostojno raziskana. 
2.1.4 Vpliv koncentracije silicija na nastanek faz Al-Fe  
Faze Al-Fe imajo omejeno topnost silicija, kar pomeni, da lahko že manjše količine silicija vplivajo 
na njihov nastanek. Tako je npr. v fazi Al6Fe topnost silicija zgolj 0,5 mas. %, kar v zlitinah               
Al-Fe-Si spodbuja nastanek faz AlmFe in Al13Fe4, ki imata višjo topnost silicija. Slika 7 prikazuje 
stehiometrična območja obstojnosti binarnih in ternarnih faz v sistemu Al-Fe-Si. Iz grafa je 
razvidno, da ima faza Al6Fe najnižjo topnost silicija, ter da sta v zlitini brez silicija obstojni zgolj 
fazi Al13Fe4 in Al6Fe. Dodatek silicija posledično močno vpliva na obstojnost faze Al6Fe, 
povečanje količine silicija pa je termodinamsko veliko bolj ugodno za nastanek faz AlmFe ali 
AlxFe. 
Med ravnotežnim strjevanjem zlitin Al-Fe z dodatkom silicija potečeta pod evtektično temperaturo 
reakcije L → αAl + Al13Fe4 tudi naslednji peritektični reakciji: 
 𝐿 + 𝐴𝑙13𝐹𝑒4 → 𝛼𝐴𝑙 + 𝐴𝑙8𝐹𝑒2𝑆𝑖 2.2 
 







Slika 7: Grafični prikaz sestave binarnih in ternarnih faz v sistemu Al-Fe-Si [19] 
Te reakcije predstavljajo nastanek ravnotežnih ternarnih faz Al-Fe-Si. Prva peritektična reakcija 
lahko poteka v temperaturnem območju 620–638 °C, druga pa med 611–615 °C, privzete 
stehiometrične sestave pa je podal Mondolfo [33].  
Fazi α in β lahko prevzameta več različnih kristalnih struktur, ki so prikazane v tabeli 4. Pri 
neravnotežnih strjevalnih pogojih postane talina v meddendritskih prostorih obogatena s silicijem, 
kar pripomore k nastajanju ternarnih faz.  
Sun in Mondolfo [33] sta ugotovila, da je ravnotežna heksagonalna oblika α'-AlFeSi 
termodinamično obstojna le v zelo čistih zlitinah Al-Fe-Si. Dodatki V, Cr, Mn, Cu, Mo in W 
spodbujajo nastajanje kubične faze α-AlFeSi oz. včasih poimenovane samo α, medtem ko dodatki 
Ti, Ni, Zn in Mg preprečujejo nastajanje kubične strukture α-AlFeSi. Kubična struktura α-AlFeSi 
je enaka α-AlMnSi in že samo 0,1 mas. % Mn stabilizira kubično strukturo med strjevanjem pri 
ohlajevalni hitrosti 0,75 K/min. Posledica elementov v sledovih v komercialnih zlitinah Al-Fe-Si 
je, da je kubična struktura α-AlFeSi tista, ki jo v teh zlitinah običajno opažamo. 
Metastabilna faza αv-AlFeSi, ki jo je odkril Dons [34], je strukturno podobna fazi Al9Fe2, vendar 
vsebuje precej višji delež silicija kot faza Al9Fe2. Metastabilna faza α'' ali q1-AlFeSi je opredeljena 




zelo podobna kubični α-AlFeSi, medtem ko q2-AlFeSi nastane s transformacijo iz α'' ali q1. 
Strukturna variacija β'-AlFeSi je zelo podobna β-AlFeSi in je predstavljena kot njena modifikacija 
z znižanim deležem silicija. 
Tabela 4: Stabilne in metastabilne strukturne variante ternarnih faz α-AlFeSi in β-AlFeSi [19] 
Faza Kristalna struktura Mrežni parametri 
α(α1) Kubična a = 12,56 Å (Im3), a = 12,52 Å (Pm3) 
α'(α2) Heksagonalna a = b = 12,3 Å, c = 26,2 Å 
αv Monoklinska a = 8,90 Å, b = 6,35 Å, c = 6,32 Å, β = 93,4° 
α''(q1) Ortorombna a = 12,7 Å, b = 26,2 Å, c = 12,7 Å 
q2 Monoklinska a = 12,50 Å, b = 12,30 Å, c = 19,70 Å, β = 111° 
αT Monoklinska a = 27,95 Å, b = 30,62 Å, c = 20,73 Å, β = 97,74° 
β Monoklinska a = 6,12 Å, b = 6,12 Å, c = 41,5 Å, β = 91° 
β' Monoklinska a = 8,9 Å, b = 4,9 Å, c = 41,6 Å, β = 92° 
 
2.2 Transformacija metastabilnih faz 
Mikrostrukturne posledice neravnotežnega strjevanja je možno odpraviti s primernim 
homogenizacijskim žarjenjem. V temperaturnih območjih homogenizacije nastopijo procesi 
transformacije metastabilnih faz, za optimizacijo homogenizacije pa je potrebno dobro 
razumevanje kinetike teh procesov. Določeni avtorji [8, 10, 11, 19, 20, 23, 30, 35, 36] so s pomočjo 
TEM, XRD in meritvami električne upornosti že opazovali procese »uravnoteženja« 
mikrostrukture, ki potekajo pri temperaturah med 300 °C in 650 °C. Posvetili so se mehanizmu 
precipitacije znotraj prenasičene trdne raztopine in transformaciji metastabilnih faz. Opazovali so 
naslednje transformacije: Al6Fe → Al13Fe4, AlmFe → Al13Fe4, α-AlFeSi → Al13Fe4 in α-AlFeSi → 
β-AlFeSi. 
2.2.1 Transformacija Al6Fe → Al13Fe4 
Kosuge in drugi [28] so izotermno homogenizirali aluminijevo zlitino z 0,6 mas. % Fe, ki je na 
začetku vsebovala le Al6Fe in aluminij. Proces je potekal 1 h na temperaturnem območju 300–
640 °C, na homogeniziranih vzorcih pa so opravili rentgenske meritve. Rezultati njihovih meritev 





Slika 8: Shematski prikaz XRD-intenzitet za fazi Al6Fe in Al13Fe4 po homogenizaciji zlitine              
Al-0,6 mas. % Fe [28] 
Pri 500 °C se pojavi padec deleža faze Al6Fe, medtem ko se rast deleža faze Al13Fe4 pojavi šele pri 
560 °C. Ta fenomen so pozneje pripisali nukleaciji majhnih precipitatov Al13Fe4, ki jih s takratno 
XRD tehniko ni bilo moč zaznati. Med celotnim procesom niso zaznali nobene vmesne faze Al-Fe, 
ki bi sodelovala pri transformaciji. Kosuge [28] je ugotovil, da se Al6Fe raztopijo v matrici, medtem 
ko Al13Fe4 delci nukleirajo na oddaljenih točkah. Ta proces so obravnavali tudi drugi avtorji [37], 
saj je zaradi velike količine raztopljenega železa v matrici, ki nastane ob neravnotežnem strjevanju, 
Al13Fe4 nagnjen k nukleaciji, oddaljeni od cone raztapljanja Al6Fe. S pomočjo Arrheniusove 
enačbe in intenzitet XRD vrhov pri njihovih meritvah, je Kosuge določil aktivacijsko energijo 
transformacije Al6Fe → Al13Fe4, Qnet ≈ 290 ± 40 KJ/mol. Iz njihovih mikrostrukturnih opažanj so 
predpostavili, da je glavni faktor kinetike transformacije Al6Fe → Al13Fe4 difuzija železovih 
atomov skozi aluminijevo matrico, od mesta raztapljanja Al6Fe, do mesta precipitacije Al13Fe4. Do 
enakih ugotovitev je prišel Hood [38], ki je določil aktivacijsko energijo difuzije železa v 
aluminijevi matrici Qdiff = 260 KJ/mol. 
Proces nastanka igličastih precipitatov Al13Fe4 so raziskovali tudi Lendvai in drugi [39]. S pomočjo 
meritev električne upornosti in TEM so dognali, da železo precipitira iz trdne raztopine v obliki 
Al13Fe4. Določil je aktivacijsko energijo precipitacije železa Qpptn ≈ 135 ± 20 KJ/mol ter pozneje 
potrdil, da je kinetika tega procesa odvisna od difuzije železa skozi aluminijevo matrico do 
precipitatov in ne od priključevanja železovih atomov na precipitate Al13Fe4. V ta namen so bile 




električne upornosti, s čimer so ugotovili, da faza Al13Fe4 najprej precipitira, z bližanjem evtektične 
temperature in posledično povečevanjem topnosti pa se ponovno delno raztopi v aluminijevi 
matrici.  
S pomočjo Bridgmanovih vzorcev, ki so vsebovali zgolj aluminij in Al6Fe, je Shillington [37] 
pozneje določil Qnet = 280 ± 30 KJ/mol, kar sovpada z ugotovitvami Kosugeja. Ugotovil je, da 
transformacija Al6Fe → Al13Fe4 poteka po mehanizmu precipitacija-raztapljanje, da ni dokazov, 
da bi delci Al13Fe4 nukleirali na delcih Al6Fe ter da je vodilni mehanizem, ki nadzoruje kinetiko 
transformacije, difuzija železa skozi aluminijevo matrico do precipitatov Al13Fe4.  
Shillington je raziskoval tudi precipitacijo Al13Fe4 na že obstoječih nukleusih in ugotovil, da znaša 
aktivacijska energija precipitacije Qdiff = 207 ± 20 KJ/mol, kar je približno 70 KJ/mol nižje od 
njegove predhodno določene aktivacijske energije Qnet. Rezultat je obrazložil tako, da nastane 
razlika med Qdiff  in Qnet zaradi odvisnosti toka atomov (J) od difuzijskega koeficienta med atomom 
in matrico ter tudi od koncentracijskega gradienta med posameznima fazama (ΔC/Δx). To je 
posledica razlike vsebnosti železa med matrico in Al13Fe4 ter med matrico in Al6Fe. Iz osnovne 
Arrheniusove odvisnosti je podal enačbo za izračun toka (J): 
 𝐽(𝑇) ≈ 𝐷∆𝐶/∆𝑥 = (𝐷0∆𝐶0/∆𝑥)exp⁡((𝑄𝑑𝑖𝑓𝑓 + 𝑄𝑐)𝑅𝑇), 2.1 
 
kjer je Qc aktivacijska energija, ki je povezana s spremembo koncentracije s temperaturo. To 
vrednost je določil pri 70 KJ/mol, tako da znaša skupna aktivacijska energija  
Qnet = Qdiff  + Qc = 280 ± 30 KJ/mol [37]. 
Tonejc in drugi [40] ter Hughes in drugi [41] so raziskovali hitrost transformacije, vendar so prišli 
do precej različnih rezultatov, tj. do razlike reda 103 h pri razpadu Al6Fe in 10
2 h pri nukleaciji 
Al13Fe4. Tako velika razlika je nastala zaradi upoštevanja različnih dejavnikov, ki lahko vplivajo 
na hitrost difuzije. Tonejc in drugi so imeli v mikrostrukturi zelo majhne delce, ki predstavljajo več 
različnih virov železovih atomov za nukleacijo Al13Fe4, medtem ko so bili vzorci, ki so jih uporabili 
Hughes in drugi, enosmerno strjevani s hiperevtektično sestavo, kar je precej otežilo proces 
transformacije. Ugotovljeno je bilo, da lahko s predhodnim hladnim preoblikovanjem vplivamo na 
hitrost transformacije, saj fazo Al6Fe razbijemo na manjše delce, medtem ko z vnosom dislokacij 
zaradi hladnega preoblikovanja ne vplivamo na nukleacijo faze Al13Fe4, saj v materialu potečeta 




Neskladnosti v raziskavah, ki so bile do sedaj opravljene za določevanje hitrosti transformacije 
Al6Fe → Al13Fe4, kljub na videz enakim vzorcem, so posledica ne le velikosti delcev in 
porazdelitve železovih atomov v trdni raztopini, temveč tudi vpliva v mikrostrukturi obstoječih 
nukleantov, ki katalizirajo transformacijo. Predhodni obstoj delcev Al13Fe4 bistveno vpliva na 
hitrost transformacije [19]. 
2.2.2 Transformacija AlmFe → Al13Fe4 
Pri preiskavah transformacije AlmFe → Al13Fe4 so Kosuge in drugi [28] ugotovili, da je 
aktivacijska energija transformacije AlmFe → Al13Fe4 enaka aktivacijski energiji transformacije 
Al6Fe → Al13Fe4, kar ponovno potrjuje dejstvo, da je kinetika transformacije odvisna od difuzije 
železa skozi aluminijevo matrico. Predlagan je bil popolnoma enak mehanizem transformacije 
AlmFe → Al13Fe4 kot Al6Fe → Al13Fe4 [28]. Rezultati meritev so prikazani na shemi na sliki 9. 
 
Slika 9: Shematski prikaz XRD intenzitet za fazi AlmFe in Al13Fe4 po homogenizaciji zlitine             
Al-0,8 mas. % Fe [28] 
2.2.3 Vpliv silicija na transformacijo metastabilnih faz Al-Fe 
Kosuge in drugi [28] so homogenizirali zlitino Al-0,5 mas. % Fe z 0,08–0,11 mas. % Si, ki je 
vsebovala αAl, Al13Fe4, Al6Fe in AlmFe. Dokazali so, da transformacija ob prisotnosti silicija poteče 
v krajšem času kot brez silicija. Eden izmed razlogov za hitrejšo transformacijo je bila prisotnost 
delcev Al13Fe4, ki so delovali kot že obstoječi nukleusi, kot je bilo predstavljeno v predhodnem 
poglavju. Razlog za splošno pospešeno transformacijo metastabilnih faz Al-Fe pa pripisujejo nizki 




Transformacijo faz Al-Fe-Si je prav tako raziskoval Westengen [30]. Homogeniziral je lito 
strukturo, ki je vsebovala kubični α-AlFeSi in β-AlFeSi. Pri temperaturi 575 °C je kubična 
α-AlFeSi potrebovala en teden, da se je popolnoma transformirala v Al13Fe4, pri 605 °C se je 
transformacija končala po 24 h, medtem ko je pri 630 °C (izmerjena peritektična temperatura) 
transformacija potekla v 10 minutah. Vse skupaj nakazuje na močno temperaturno odvisnost 
hitrosti reakcije. Kubični delci α-AlFeSi so med transformacijo najprej postali bolj grobi, nato so 
se začeli raztapljati, medtem ko so Al13Fe4 delci precipitirali iz trdne raztopine, kot pri 
transformaciji iz metastabilnih faz Al-Fe. Faza β-AlFeSi ni transformirala, saj je stabilna. 
2.2.4 Vpliv nečistoč na nastanek metastabilnih faz Al-Fe 
Številni avtorji so imeli težave s pridobivanjem točno določenih oz. želenih metastabilnih faz 
Al-Fe, kar pogosto pripisujejo vplivu nečistoč v svojih vzorcih. Že v vzorcih, ki so bili pridobljeni 
z Bridgmanovo rastjo, je nastala razlika, če je ali pa ni bila uporabljena trdna kal. Nastanek faze 
AlmFe povezujejo tudi z uporabo udrobnjevalcev, kar pojasnjuje njeno pogostost v industrijsko 
litih zlitinah [19].  
Allen [10] je opravil kalorimetrične raziskave na zlitini Al-0,3Fe-0,1Si, narejeni iz rafiniranega 
aluminija. Zlitini je dodal udrobnjevalec Al-Ti-B, vanadij in fosfor ter opazoval toplotne 
spremembe med taljenjem in strjevanjem vzorcev. Med taljenjem ni opazil bistvenih razlik med 
posameznimi vzorci, medtem ko je pri strjevanju opazna razlika pri vzorcih, ki vsebujejo vanadij 
in udrobnjevalec Al-Ti-B (slika 10a). Pozneje je poleg vanadija (mas. % V ≈ 100 ppm, kot v 
komercialnih zlitinah) zlitinam dodal različne oblike udrobnjevalcev (slika 10b).  
Allen [19] trdi, da je interpretacija vpliva nečistoč težavna zaradi različnih parametrov, kot npr. 
začetna čistoča zlitine, količina prisotnih nečistoč, strjevalnih parametrov itd. Najlažje je 
interpretirati zelo čiste zlitine z zelo majhnimi vsebnostmi »nečistoč« (< 1000 ppm), saj v teh 
primerih ne pride do popačenja rezultatov. 
Nečistoče, ki so nagnjene k zbiranju v meddendritskih prostorih, lahko vplivajo na nastanek faz 
med strjevanjem, kot v primeru fosforja v zlitinah Al-Si, kjer že koncentracija 2 ppm fosforja vpliva 





Slika 10: Strjevalne krivulje zlitine Al-0,3 mas. % Fe in 0,1 mas. % Si; a) Krivulje vsebujejo 
različne dodatke in so različne čistosti; b) krivulje z različnimi udrobnjevalci; vrh '1' predstavlja 
fazo Al13Fe4, vrh '2' fazo AlmFe [19]. 
Tabela 5 prikazuje vpliv posameznih elementov v sledovih/nečistoč na nastanek faz Al-Fe v zelo 
čistih zlitinah. 
Tabela 5: Vpliv elementov v sledovih/nečistoč v zelo čistih zlitinah Al-Fe [19] 
Faza Spodbuja (✓) ali zavira (X) nastanek  Element 
Al13Fe4 ✓ Mg, Cu, V, Ti, Ca 
Al6Fe ✓ Mn 
Al6Fe X Si 
AlxFe ✓ V 
AlmFe ✓ Si, Cu, V, TiB2 
AlmFe X Mg 
Al9Fe2 ✓ Co 




2.2.5 Ravnotežno in neravnotežno strjevanje 
V industrijskih pogojih nikoli ne moremo govoriti o ravnotežnih procesih strjevanja, saj vedno 
pride do neravnotežnih pogojev [42]. Kljub temu je treba razumeti ravnotežno stanje, zavoljo 
postavitve izhodišča za raziskave, saj je le tako moč razložiti obseg deviacij neravnotežnega stanja 
v dejanski mikrostrukturi [43, 44].  
Ravnotežnemu strjevanju se približamo, ko je 𝐿2 << 𝐷𝑠 · 𝑡, kjer je L dolžina strjenega materiala 
od začetne točke, Ds je difuzijski koeficient topljenca v trdni raztopini ter t čas. Ta proces je 
prikazan na sliki 11, ki ponazarja, da se zlitina z začetno sestavo C0 začne strjevati pri temperaturi 
TL in zaključi pri temperaturi TS. Prvi strjeni material ima sestavo kC0, pri čemer je k koeficient 
ravnotežja (CS*/CL*), ki predstavlja razmerje med koncentracijo topljenca v tekoči in trdni fazi na 
strjevalni fronti. Ker je privzeto, da je difuzija zaključena po prehodu tekočega v trdno stanje, je 
koncentracija topljenca v strjenem območju (CS) enaka koncentraciji topljenca na strjevalni fronti 
(CS*). Po koncu strjevanja je pridobljena enakomerna ravnotežna sestava s koncentracijo C0. 
 
Slika 11: Porazdelitev topljenca med ravnotežnim strjevanjem zlitine s sestavo C0: a) začetek 





Industrijski procesi strjevanja običajno potekajo pri ohlajevalnih hitrostih med 0,1 in 100 °C/s, pri 
čemer lahko privzamemo, da je DS ≈ 0, kar omogoči ohranitev lokalnega ravnotežja na strjevalni 
fronti (k = CS*/CL*) in DL ≈ ∞. Strjevanje pri takšnih pogojih je prikazano na sliki 12. Pri 
temperaturi TL se začne strjevanje materiala s koncentracijo topljenca kC0, z ohlajanjem pod 
temperaturo TL pa se na strjevalni fronti strjuje material z višjo koncentracijo topljenca kot 
predhodno strjeni material. Posledica tega pojava je presežek topljenca v talini, kar povzroči 
nastanek neravnotežnih evtektikov v meddendritnih področjih, kjer je količina evtektika          










fE predstavlja volumski delež evtektika ter CE koncentracijo topljenca v evtektiku. S 
homogenizacijskim žarjenjem je mogoče raztopiti neravnotežne evtektike [45].  
 
Slika 12: Porazdelitev topljenca med strjevanjem brez difuzije v trdnem in s popolno difuzijo v 
tekočem, zlitine s sestavo C0: a) začetek strjevanja; b) pri temperaturi T*; c) po koncu strjevanja; 




Med hitrim strjevanjem (> 10 K/s) določenih aluminijevih zlitin lahko pride do nastanka 
metastabilnih intermetalnih faz, ki so opredeljene v naslednje tri skupine [46]:  
- faze, ki se pojavijo v ravnotežnem stanju, vendar niso stabilne pri dani temperaturi in času; 
- faze, ki se ne formirajo neposredno iz taline, ampak nastanejo med kasnejšo toplotno 
obdelavo ali precipitirajo med gašenjem zlitine v trdnem stanju; 
- faze, ki nastanejo med hitrim ohlajanjem ali gašenjem, vendar ne obstajajo v ravnotežnih 
razmerah pri kateri koli sestavi tega zlitinskega sistema. 
Za nastanek metastabilnih faz so v različnih zlitinah potrebne različne ohlajevalne hitrosti. V 
sistemu Al-Fe se lahko metastabilna faza Al6Fe pojavi že pri ohlajevalni hitrosti 3 K/s, medtem ko 
je v sistemu Al-Mg potrebna hitrost nad 104 K/s, da lahko metastabilna faza nadomesti stabilno 
Al3Mg2 [46]. Raziskovane zlitine v okviru disertacije spadajo v tretjo skupino. 
Zaradi velikega števila elementov, s katerimi lahko legiramo aluminij oz. aluminijeve zlitine, 
običajno komercialne zlitine vsebujejo več kot eno sekundarno fazo, končne lastnosti materiala pa 
so dosežene z nadzorom nastanka in ohranjanja tipa, velikosti in porazdelitve želenih faz. 
Razumevanje faznih diagramov je pomemben del napredka v aluminijevi industriji. Fazni diagrami 
izrišejo fazne stabilnosti v odvisnosti od različnih faktorjev, običajno temperature in sestave, 
osnovani pa so na principu termodinamične stabilnosti oz. ravnotežja [43, 47, 48]. 
Termodinamika obravnava energijo, ki je potrebna za prenos materiala iz ene faze v drugo. Ta 
energija je pri konstantni temperaturi in tlaku opredeljena kot sprememba Gibbsove proste energije 
(ΔG), ki je sestavljena iz dveh faktorjev: entalpije (ΔH) in entropije (ΔS) [5, 49]: 
 ∆𝐺 = ∆𝐻 − 𝑇∆𝑆 2.3 
 
Za spontani začetek oz. potek procesa mora biti ΔG negativna, za ravnotežje pa enaka 0. ΔH 
predstavlja oddano ali porabljeno toploto med reakcijo, ki je negativna za eksotermno reakcijo in 
je določena s spremembami v atomskih vezeh ali z napetostmi v matrici zaradi razlike v velikosti 
posameznih atomov. ΔS pa je primarno determinirana s spremembami v frekvenci nihanja atomov 













Kemijski potencial µi nam omogoča kvantitativno opredelitev pozicije fazne meje. Ta predstavlja 
prosto energijo/mol komponente v ravnotežni raztopini in je enaka po celotnem faznem sistemu. 
Definiran je kot prosta energija/mol čiste komponente v enakem fizikalnem stanju, µ0 [5]: 
 𝜇 = 𝜇0 + 𝑅𝑇⁡𝑙𝑛𝑎 2.5 
 
R je plinska konstanta in a aktivnost. Raztopina velja za idealno, če je aktivnost enaka molskemu 
deležu X oz. atomskemu deležu v primeru kovinskih raztopin, kar pa pomeni, da je energija vezi 
in velikost atomov enaka za topljenec in topilo, kar vodi v ničelno entalpijo in volumsko 
spremembo ob mešanju. Večina aluminijevih zlitin je daleč od idealnih raztopin, razen pri 
ekstremno nizkih koncentracijah, vseeno pa model idealne raztopine omogoča razumevanje 
določenih pomembnih karakteristik faznih diagramov [5]. 
2.3 Homogenizacija 
Homogenizacija je začetna toplotna obdelava, ki sledi litju bram ali ingotov pred toplim valjanjem 
aluminijevih zlitin, in lahko ima več namenov, odvisnih od zlitine, vrste končnega izdelka oz. 
nadaljnjega preoblikovalnega postopka [50, 51, 52]. Večina aluminijevih zlitin ima v litem stanju 
heterogeno mikrostrukturo, kar še posebej velja za zlitine, ki v ravnotežnem stanju formirajo trdne 
raztopine. Lita mikrostruktura ima izrazito dendritno strukturo, v kateri se delež topljenca 
progresivno povišuje od središča proti robu dendritne veje, kjer nastanejo evtektične oz. 
sekundarne faze. Lite strukture imajo običajno slabe preoblikovalne lastnosti ravno zaradi nizke 
duktilnosti sekundarnih faz, zbranih v meddendritnem področju. Toplotne obdelave za 
homogenizacijo lite strukture so bile primarno razvite z empiričnimi metodami v povezavi z 
optično mikroskopijo, s čimer so ugotavljali čas in temperaturo, ki sta potrebna za odpravo oz. 
raztapljanje sekundarnih faz v meddendritnem področju. Ugotovljeno je bilo, da se hitro strjevanje 
precej razlikuje od ravnotežnega, kar povzroči maksimalno stopnjo mikrosegregacije skozi celotno 
dendritno zrno. Težave lahko nastanejo pri industrijski proizvodnji bram ali ingotov, saj so 
ohlajevalne hitrosti bližje ravnotežnim, zaradi česar dobimo večja dendritna zrna, skozi katera je, 
zaradi večjih razdalj in daljših difuzijskih poti, homogenizacija otežena [53, 54]. 
Pri določenih zlitinah ni pomembno le raztapljanje neravnotežno strjenih intermetalnih faz s 
procesom homogenizacije za izboljšane preoblikovalnosti materiala. Pri zlitinah Al-Mg-Si je 




bogate z železom. Nižji kot sta topnost in hitrost difuzije posameznega elementa, počasnejša je 
hitrost sferoidizacije. Določeni elementi (npr. krom, cirkonij) med strjevanjem segregirajo, tako da 
je v središču dendrita oz. v delu, ki se strdi najprej, najvišji delež legirnega elementa, ki se niža 
proti robu dendritnega zrna. Ta proces povzroči prenasičenost trdne raztopine v primerih 
neravnotežnega strjevanja, kar je posledica nizke difuzivnosti določenih elementov v aluminijevi 
matrici. Homogenizacijsko žarjenje za zlitine, ki vsebujejo takšne elemente, je potrebno dizajnirati 
tako, da inducira precipitacijo in s tem nastanek ravnotežnih intermetalnih faz. Takšni precipitati 
zaradi nizkih difuzijskih hitrosti v trdnem običajno nastanejo na enakih lokacijah, kjer so pristali 
med strjevanjem. V zlitinah Al-Mg-Mn pride zaradi lokalne precipitacije faz z manganom med 
homogenizacijo celo do povečanja heterogene porazdelitve mangana. Zaradi takšnih pojavov je 
treba zlitine, kot je EN AW 3003, homogenizirati pri kontroliranih pogojih, s čimer lahko znižamo 
rekristalizacijsko temperaturo in zmanjšamo velikost rekristaliziranih zrn v nadaljnjih procesih in 
končnih žarjenjih [55, 56]. 
Razlike med segrevanjem ravnotežnih in neravnotežnih faz so prikazane na sliki 13, na kateri so 
predstavljeni fazni diagram in omejitve, ki se pojavljajo pri segrevanju na temperaturo 
homogenizacije. Za različne sisteme veljajo različni pogoji, vendar je princip delovanja enak. 
Zlitine, ki so označene z X, so tiste, pri katerih vsebnost legirnih elementov ne presega maksimalne 
topnosti. Pri takih materialih lahko izberemo temperaturo homogenizacije med solvus in solidus 
temperaturo, vendar je treba preprečiti možnost taljenja evtektikov, kar je mogoče storiti na dva 
načina: temperatura homogenizacije mora biti pod evtektsko temperaturo (TE) ali pa moramo 
material dovolj dolgo držati pod to temperaturo, da zagotovimo, da se evtektik popolnoma raztopi 
v aluminijevi matrici in potem dvignemo temperaturo homogenizacije nad TE. Pri zlitinah sestave 
Y moramo zagotoviti, da T homogenizacije ne preseže TE, če se želimo izogniti taljenju. 
Začetek taljenja se lahko pojavi pri ravnotežnih ali neravnotežnih pogojih. Zlitina Y se začne taliti 
v vsakem primeru, kakorkoli presežemo TE, medtem ko ima zlitina X višjo ravnotežno solidus 
temperaturo. V litem stanju so v zlitini X prisotni neravnotežni evtektiki, ki se lahko začnejo taliti, 
če material prehitro segrejemo nad TE. Če po tem, ko je prišlo do taljenja neravnotežnega evtektika, 
material zadržujemo med TE in ravnotežno solidus T, tekoča faza izgine, saj legirni element prehaja 
v trdno raztopino. Raztapljanje elementov iz tekoče v trdno fazo lahko povzroči mikroporoznost, 




preoblikovalnih procesih pojavijo napake, ki se jih ne da odpraviti: luknje, pokanje, pretirana 
oksidacija itd. Sferične strukturne napake, ki so značilne za proces lokalnega nataljevanja, je moč 
opaziti tudi v zelo tankih valjanih izdelkih, napake pa izvirajo vse od začetnega postopka 
homogenizacije brame. 
 
Slika 13: Hipotetičen fazni diagram: zlitina X se lahko tali pri evtektični temperaturi, če element B 
predhodno ni raztopljen v matrici pod temperaturo evtektika. Zlitina Y se zmeraj začne taliti pri 
temperaturi evtektika [5]. 
Večino aluminijevih ingotov je treba pred nadaljnjim obdelovanjem ali toplim preoblikovanjem 
homogenizirati. S procesom homogenizacije dosežemo enakomerno porazdelitev legirnih 
elementov po celotni mikrostrukturi [57]. Nehomogenost trdne raztopine lahko negativno vpliva 
na korozijsko oz. oksidacijsko odpornost, trdnost, delovno temperaturo (posledica umetnega 
znižanja tališča v meddendritskih prostorih) in preoblikovalnost v toplem ter povzroči nastanek 
neželenih faz zaradi segregacij [58]. 
V primeru taljenja v indukcijski peči nastane homogena talina delno zaradi mešalnega učinka 
magnetnega polja. Homogenost taline pa je prav tako povezana z zniževanjem Gibbsove proste 
energije zaradi vpliva negativne vrednosti entropije (-TΔS). Z naraščanjem temperature se znižuje 




v tekočem stanju (približno 105 reda višje od difuzivnosti v trdnem) močno pripomore k dobri in 
enakomerni razporejenosti elementov v talini. Pri drugih metodah taljenja, kot npr. 
elektroobločnem ali plamenskem taljenju, se poleg temperaturnega gradienta uporabljajo dodatne 
metode mešanja taline. Med te uvrščamo uporabo električnega ali magnetnega polja in mehansko 
mešanje ter prepihovanje z argonom. Kljub homogenosti taline se kovine ne strjujejo homogeno 
[58]. 
Predstavljajmo si hipotetično zlitino s homogeno sestavo C0 pri temperaturi nad tališčem T1 (slika 
14a). Ko temperatura pade do T1, se začne zlitina strjevati in se tvorijo prvi delci s sestavo Cs. Z 
nadaljnjim ohlajevanjem materiala se ga vedno več strjuje in sestava strjene zlitine se približuje 
sestavi C0. Ko material doseže temperaturo T3, je zlitina popolnoma strjena in sestava je po 
celotnem volumnu enaka C0. Tak proces je termodinamsko popoln in ne upošteva kinetike. Pri 
industrijskih procesih strjevanje ingota poteka vsaj nekaj minut. Zaradi precej nižje difuzivnosti v 
trdnem kot v tekočem stanju se med strjevanjem pojavi razlika med homogenostjo taline in 
homogenostjo strjene zlitine. Pri neravnotežnem strjevanju, kot je prikazano na sliki 14b, se pri 
temperaturi T1 začne strjevanje taline. Sestava prvih strjenih delcev je Cs, z zniževanjem 
temperature pa se tvorijo novi trdni delci, ki pa vsebujejo vse manj osnovne kovine. Zaradi nižje 
difuzivnosti v trdnem stanju izenačevanje sestave zaostaja za ravnotežno solidus krivuljo. Odraz 
tega je, da pri temperaturi T3, ki predstavlja ravnotežni solidus, v materialu še vedno ostane nekaj 
taline, ki se strdi pri nižji temperaturi T4 [58]. 
 
Slika 14: a) Potek strjevanja v hipotetičnem faznem  diagramu s sestavo C0: b) potek 




Ta pojav lahko povzroči, da v trdnem stanju dobimo evtektik, ki ga glede na teoretični fazni 
diagram ne bi smelo biti. Tej znižani temperaturi rečemo neravnotežni solidus (NRS) (angl. 
Incipient Melting Point – IMP). Vsaka toplotna obdelava materiala mora potekati pod to 
temperaturo, da se izognemo lokalnemu nataljevanju, sicer lahko pride do poroznosti, ki je 
posledica raztapljanja neravnotežne faze. Če se evtektična faza raztali, vendar se ne raztopi, lahko 
pri nadaljnjem preoblikovanju povzroča razpoke. Splošno je stopnja nehomogenosti odvisna od 
temperaturnega razpona strjevanja; večji kot je razpon, večja je nehomogenost. Obenem, če se 
kristalna struktura raztopljenih atomov precej razlikuje od primarnih atomov ali če je atomska 
velikost zelo različna oz. imajo raztopljeni atomi precej različno strukturo ali veliko večjo velikost 
atomov, potem raztopljeni atomi težijo k močnejši segregaciji [58]. 
S homogenizacijskim žarjenjem želimo izničiti nehomogenosti, vendar je numerična določitev časa 
in temperature za ustrezno eliminiranje neželenih segregacij težavna. Generalno gledano so zlitine 
kompleksne in difuzivnosti ne moremo direktno povezati s preprostimi difuzijami enega atoma, 
ampak moramo upoštevati difuzivnost lokalne kemijske sestave. Vendar pa lahko uporabimo 








kjer je D difuzivnost in x je difuzijska pot (polovica prostora med sekundarnimi dendritskimi 
vejami). Ker ima difuzivnost D obliko, kot jo ponazarja formula 2.7, 
 






ima temperatura eksponentni vpliv na difuzivnost in posledično na čas homogenizacije. 
Pomembno vlogo igra tudi razsežnost nehomogenosti. Med strjevanjem velikih ulitkov, npr. 
brame, ingoti, lahko pride do makro in mikrosegregacij. Makrosegregacije lahko presegajo razdalje 
velikosti metra, na katere se s homogenizacijskim žarjenjem ne da vplivati. Temu pojavu se je treba 
izogniti s primernim načrtovanjem livno-strjevalnega procesa. S homogenizacijskim žarjenjem pa 
lahko vplivamo na mikrosegregacije. Strjevanje večine zlitin poteka dendritsko, kot je razvidno s 
slike 15, na kateri je tridimenzionalni prikaz dendritske rasti, od primarnih, sekundarnih, ternarnih 
vej in vej višjega reda. Običajno se dendritske veje višjega reda ne vidijo s pomočjo standardnih 





Slika 15: Časovni potek rasti dendritskih vej višjega reda [58] 
Standardne metalografske tehnike se lahko uporabljajo za določitev razdalje med sekundarnimi 
dendritskimi vejami (oz. angleško secondary dendrite arm spacing – SDAS), vendar nekatere 
zlitine ne kažejo dendritske strukture v strjenem stanju. Razlog za to ni, da se zlitina ne strjuje 
dendritsko, ampak je običajno kriv nastanek nove faze, ki se pojavi med ohlajanjem in onemogoči 
določanje dendritskih lastnosti materiala. V takih primerih je treba analize opraviti na sorodni 
zlitini, uliti po enakem postopku, ali pa izračunati približek s simulacijskimi orodji. Pogosto prav 
z določitvijo SDAS ovrednotimo lokalno segregacijo in definiramo difuzijsko pot za 
homogenizacijsko žarjenje [58]. 
2.3.1 Določevanje temperature homogenizacijskega žarjenja 
Eden izmed najpomembnejših dejavnikov pri določevanju optimalne temperature homogenizacije 
je določitev neravnotežnega solidusa (NRS), da se izognemo lokalnemu nataljevanju. 
Najpreprostejši način določevanja NRS je, da se več ulitkov izpostavi različnim izotermnim 
temperaturam pod temperaturo tališča. Material je treba držati na temperaturi dovolj dolgo, da se 
temperatura znotraj vzorca izenači, nato ulitek hitro ohladimo. Z nadaljnjo metalografsko 
preiskavo preverimo, pri kateri temperaturi se pojavi NRS. NRS povzroči taljenje dela materiala, 
ki se je zadnji strdil in je vključen interdendritsko. NRS se sicer pri vsaki zlitini odraža drugače, 
vendar se običajno pojavi v obliki nizke poroznosti ali z nastankom neravnotežnega evtektika. 
Kljub velikemu številu vzorcev, ki so običajno potrebni za takšno določitev, je glavni cilj tega 




Drugi način določevanja NRS je, da en vzorec izpostavimo znanemu temperaturnemu gradientu, 
na vzorec pa navarimo več termoelementov, ki konstantno zapisujejo spremembe temperature 
vzorca.  
NRS lahko določimo tudi z diferenčno termično analizo (DTA), vendar ima ta metoda določene 
pomanjkljivosti. Zaradi majhnih vzorcev se lahko v primeru grobe segregacije zgodi, da naš vzorec 
ne vsebuje faze z najnižjim tališčem. Težava pri tem procesu nastane tudi ob določanju hitrosti 
ogrevanja. Pri nizkih hitrostih se lahko zgodi, da se bo material homogeniziral, preden je bil 
dosežen NRS. Če je ogrevalna hitrost previsoka, dobimo zaradi zakasnitve med meritvijo 
temperature peči in temperature vzorca previsoko navidezno NRS.  
Po določitvi NRS predpišemo homogenizacijsko žarjenje. Ker je difuzijski koeficient eksponentno 
odvisen od temperature, je za skrajšanje časa žarjenja potrebno temperaturo približati NRS. V 
industriji se temperatura žarjenja običajno izbere v razponu 25–50 °C pod NRS [58]. 
2.3.2 Difuzija elementov v aluminiju 
V tabeli 6 je prikazan preračun difuzijskih koeficientov različnih elementov ter čas, ki je potreben, 
da pri določeni temperaturi element prepotuje razdaljo 50 μm (hipotetična polovična razdalja med 
sekundarnimi dendritskimi vejami) [59]. 
Tabela 6: Difuzija elementov v aluminiju pri temperaturah 550, 600 in 650 °C na razdalji 50 μm; 
preračun po enačbi 2.6, na podlagi podatkov po Gale in Totemeier [59] 
Element T [°C] D [cm2/s] t [h] 
 Al 550 9,64E-10 7,2 
600 3,32E-09 2,1 
650 9,98E-09 0,7 
Fe 550 6,70E-11 103,6 
600 3,22E-10 21,6 
650 1,30E-09 5,3 
Si 550 3,21E-09 2,2 
600 1,04E-08 0,7 
650 2,95E-08 0,2 
 
Element T [°C] D [cm2/s] t [h] 
Mg 550 4,30E-09 1,6 
600 1,31E-08 0,5 
650 3,55E-08 0,2 
Mn 550 2,01E-12 3461,6 
600 1,22E-11 567,3 
650 6,14E-11 113,1 
Cu 550 9,83E-10 7,1 
600 3,15E-09 2,2 






Iz rezultatov je razvidno, da se čas z višanjem temperature drastično skrajša. Izmed izbranih 
elementov ima najdaljše difuzijske čase mangan, pri katerem bi pri 600 °C homogenizacijsko 
žarjenje moralo trajati kar 567,3 h. Med ostalimi elementi je nekoliko zahtevnejše le še železo, ki 
pri enaki temperaturi zahteva 21,6 h, medtem ko pri ostalih elementih difuzija na razdalji 50 μm 
poteče v 2,2 h (Cu), 2,1 h (Al – samodifuzija),  0,7 h (Si), 0,5 h (Mg) ter 0,3 h (Zn).  
Primerjava iz sorodnih raziskav [60, 61, 62] kaže podobne rezultate, ki so prikazani v tabeli 7.  
Tabela 7: Difuzija v aluminiju pri 600 °C na razdalji 50 μm [60, 61, 62] 
Element T [°C] D [cm2/s] t [h] 
Fe 600 3,07E-10 22,60 
Mn 600 2,37E-11 293,33 
Si 600 1,75E-07 0,04 
 
Zaradi neravnotežnega strjevanja pri postopkih litja aluminijevih bram ali palic je s pomočjo 
termodinamičnih izračunov težko napovedati točno sestavo in delež faz, ki nastanejo v aluminijevi 
matrici. Različni parametri strjevanja lahko povzročijo nastanke mnogih variacij sekundarnih faz 
Al-Fe ali Al-Fe-Si, glede na svojo lokacijo v ulitku pa lahko znižajo mehanske ali površinske 
lastnosti končnega produkta. Lastnosti neravnotežnega strjevanja so konkurenčna rast dveh faz, 
konkurenčna nukleacija dveh faz ter zaviranje ravnotežnih reakcij strjevanja, ki temeljijo na difuziji 
v trdnem stanju.  
2.4 Električna prevodnost aluminijevih zlitin 
Električna prevodnost je lastnost materiala, na katero najbolj vplivajo spremembe kemijske sestave 
in temperatura [63, 64]. Vsi znani dodatki aluminijevim zlitinam znižujejo električno prevodnost. 
Elementi, ki so raztopljeni v aluminijevi matrici, delujejo veliko bolj škodljivo na prevodnost 
zlitine kot elementi, ki so izločeni v obliki intermetalnih faz [65]. Elementi, ki z aluminijem tvorijo 
peritektični sistem, slabše vplivajo na prevodnost kot tisti, ki tvorijo evtektični sistem [66]. Vpliv 
dveh ali več elementov v aluminijevi matrici je odvisen od razmerja med obema elementoma. Če 
se vsak posebej raztopi v aluminijevi matrici, se njun negativni vpliv na prevodnost sešteje, vendar 
se lahko elementa izločata v obliki intermetalne faze, kar ima posledično manjši vpliv na 




Gašenje zlitine po raztopnem žarjenju ali hitro strjevanje povzroči najnižjo možno električno 
prevodnost aluminijeve zlitine, saj dobimo prenasičeno trdno raztopino [69, 70]. Graf na sliki 16 
prikazuje vpliv različnih legirnih elementov na električno prevodnost aluminija. 
 
Slika 16: Vpliv legirnih elementov na električno prevodnost 99,99-% čistega aluminija [71, 72] 
Po Blochovem teoremu [73] se elektroni gibljejo nemoteno oz. brez sipanja skozi idealno kristalno 
rešetko. Napake v kristalni rešetki, kot so praznine, tuji atomi, vključki, dislokacije … imajo 
negativen vpliv na tok elektronov oz. povzročajo sipanje elektronov [74]. Slika 17 prikazuje vpliv 
različnih napak kristalne rešetke na tok elektronov. 
Mulazimoglu in drugi [75, 76, 77] so raziskovali vpliv dodatka modifikatorja k zlitinam Al-Si na 
električno prevodnost zlitine. Ugotovili so, da ima oblika intermetalnih faz, ki jih doseže z 
modificiranjem, velik vpliv na prevodnost oz. da večje intermetalne faze predstavljajo večjo 
prepreko za tok elektronov kot manjše modificirane faze. Do enakih ugotovitev je prišel tudi Petrič 
[78]. Ugotovljeno je bilo, da transformacija metastabilne faze Al6Fe v stabilno Al13Fe4 poviša 
električno upornost zlitine, medtem ko izločanje železovih atomov iz prenasičene trdne raztopine 






Slika 17: Tok elektrona skozi kovinski material: a) brez sipanja v idealnem kristalu; b) sipanje 
zaradi termičnih vibracij elektronov; c) vpliv praznine na sipanje; d) vpliv tujega elementa na 
sipanje elektronov [73] 
2.5 Numerično modeliranje 
Komercialne aluminijeve zlitine lahko vsebujejo legirne elemente, kot so Mg, Si, Fe, Mn, Cr, Cu, 
Zr itd. Legirni elementi skupaj z aluminijem tvorijo binarne, ternarne, kvaternarne ter intermetalne 
faze višjega reda. Nekatere faze pogosto nastanejo zaradi neravnotežnega strjevanja med procesom 
litja bram ali drogov, ki pa med ravnotežnim strjevanjem v zlitini ne bi bile obstojne. Brama ali 
drog ima v litem stanju slabe preoblikovalne lastnosti zaradi določenih mikrostrukturnih 
nehomogenosti. V zlitini se pojavljajo mikrosegregacije, neravnotežni evtektiki z nizkim tališčem 
ter krhke intermetalne spojine. Posledica neravnotežnega strjevanja je lahko prenasičena trdna 
raztopina v kateri se pojavljajo precipitati, ki vplivajo na napetost tečenja pri povišanih 
temperaturah. Določeni elementi (npr. Mn, Fe, Zr), raztopljeni v trdni raztopini ali v obliki 




Homogenizacija je pomemben del proizvodnega procesa aluminijevih izdelkov in polizdelkov. Od 
tovrstne toplotne obdelave so odvisni deformacijski, rekristalizacijski procesi ter procesi poprave, 
ki jim je material podvržen v nadaljnjih termomehanskih  obdelavah [81, 82]. Posledice 
neravnotežnega strjevanja se lahko delno ali popolnoma odpravijo s primernim homogenizacijskim 
žarjenjem brame ali droga. Pozitivni vplivi homogenizacijskega žarjenja so odprava 
mikrosegregacij ter odprava neravnotežnih nizkotemperaturnih evtektikov, ki obenem vplivajo na 
maksimalno temperaturo homogenizacije in lahko povzročajo pokanje in pretrge materiala pri 
nadaljnjem preoblikovanju. Homogenizacijsko žarjenje vpliva na obliko intermetalnih faz. 
Predvsem pri zlitinah, ki vsebujejo železo, se ostre podolgovate faze zaoblijo, kar izboljša 
duktilnost. Obenem pa je rezultat homogenizacije enakomerna porazdelitev legirnih elementov v 
trdni raztopini [80]. Za razumevanje procesov med homogenizacijo so bile opravljene določene 
eksperimentalne raziskave. S pomočjo transmisijskega elektronskega mikroskopa (TEM), meritev 
električne prevodnosti ter optične mikroskopije so določali velikosti, deleže, številčno gostoto 
delcev ter orientacijo med matrico in ostalimi delci [81, 83]. 
Homogenizacijsko žarjenje lahko simuliramo kot difuzijsko-precipitacijski proces, kjer simultano 
potekajo precipitacija po robovih dendritnih vej, odstranitev mikrosegregacij, precipitacija znotraj 
zrn ter raztapljanje faz. Vse te reakcije so odvisne od difuzije, ki je odvisna od temperature in časa. 
Za začetek simulacij je potrebno definirati začetne pogoje oz. lastnosti litega stanja materiala npr. 
začetni koncentracijski profil legirnih elementov, delež sekundarnih faz ter njihovo morfologijo in 
model, s katerim lahko rešimo difuzijske enačbe. S pomočjo termodinamičnih orodij, ki so 
zasnovani na CALPHAD metodi (npr. Thermo-Calc, DICTRA), lahko določimo ravnotežne 
temperature in difuzijske poti intermetalnih faz. V primeru difuzije elementov raztopljenih v 
aluminijevi matrici lahko govorimo o t. i. difuziji dolgega dosega, saj je pot atomov odvisna le od 
sposobnosti difuzije elementov znotraj matrice drugega elementa. Ker pa je lokalno večina legirnih 
elementov v obliki precipitatov, dobimo nižji koncentracijski gradient. V takšnih primerih se 
difuzija rešuje s časovno odvisnimi precipitacijskimi modeli, ki so zasnovani na Fickovem zakonu 
za multikomponentne sisteme s koncentracijsko odvisnimi difuzijskimi koeficienti [80]. 
A. Gandin in A. Jacot [84] sta predstavila model razvoja mikrostrukture med strjevanjem in 
homogenizacijo aluminijevih zlitin serije 3XXX. Model je kombinacija mikrosegregacije zaradi 




fazi. Ugotovila sta, da je trenutno možno opisati precipitate na mejah kristalnih zrn le s tipom faze 
in volumskim deležem. Več raziskav bi bilo potrebnih v smeri določevanja velikostnih razredov in 
razporeditve precipitatov. Obenem opozarjata, da kombiniranje difuzije in precipitacije znotraj 
enega modela zahteva veliko računsko moč ter da iz teh razlogov njun model ni uporaben v 
industriji. Ida Sadeghi, Mary Wells in Shahrzad Esmaeili [85] so določili vpliv dolžine sekundarne 
dendritne veje in homogenizacijske temperature na raztapljanje faz in razporeditve raztopljenih 
elementov med homogenizacijo zlitine Al-Si-Cu-Mg. Razvili so dva različna pristopa modeliranja 
z uporabo metode končnih diferenc. Stacionarni model in model, kjer se meja matrica-delec 
premika. V modelu so uporabili predpostavke, da je proces raztapljanja difuzijsko kontroliran ter 
da so raztapljani delci sferične oblike. Rezultate so primerjali z eksperimentalnimi podatki 
mikrostrukturne karakterizacije. Dognali so, da je s stacionarnim modelom mogoče opisati 
raztapljanje pri višjih volumskih deležih sekundarne faze, medtem ko je z modelom premikajočih 
mej enako možno tudi pri nižjih volumskih deležih [85]. 
Raziskovalci so se osredotočili tudi na povezave strjevanja, toplotne obdelave in preoblikovanja 
aluminijevih zlitin [86]. Dvofazni model volumskega povprečja je bil uporabljen za uspešno 
simuliranje strjevanja aluminijevega ingota. Model je vključeval nukleacijo, rast zrn, premik zrn, 
sedimentacijo, gibanje taline, transport topljencev in makrosegregacijo. Rezultati so se solidno 
skladali z eksperimentalnimi preiskavami. Večina dobljenih parametrov (velikost kristalnega zrna, 
gostota zrn, delež posameznih intermetalnih faz in mikrosegregacije) je obenem vhodni parametri 
za model homogenizacijskega žarjenja. Za model preoblikovanja so bili uporabljeni izhodni 
parametri homogenizacijskega modela (delež faz, radij precipitatov ter koncentracija raztopljenih 
elementov). Numerični model bi bilo treba razvijati dalje, da bi bil industrijsko uporaben kot 
sredstvo za nadzor mikrostrukture [86]. 
Začetna točka homogenizacije je lita struktura materiala, ki je pretežno sestavljena iz primarnih 
kristalov αAl z nižjim deležem intermetalnih faz na mejnih območjih kristalnih zrn. 
Najpomembnejša lastnost primarnih kristalov je dolžina od sredine do roba sekundarne dendritne 
veje, ki običajno znaša nekaj 10 μm [82]. V primeru zlitin serije 8XXX, ki so narejene na osnovi 
železa in silicija, se na kristalnih mejah pojavljajo sekundarne intermetalne faze paličastih oblik 
(faze Al-Fe) ter kroglastih oblik (faze Al-Fe-Si). Pri industrijskih pogojih strjevanja pride do pojava 




elementi in dobimo neenoten profil sestave po širini sekundarne dendritne veje. S homogenizacijo 
lahko lito strukturo približamo ravnotežni sestavi s pomočjo predhodno omenjenih mehanizmov. 
Z difuzijo dolgega dosega transportiramo legirne elemente (Fe, Si, Mn, Mg itd.) skozi prenasičeno 
matrico primarnih aluminijevih kristalov na območja, kjer jih primanjkuje. Drugi mehanizem, ki 
poteka med procesom homogenizacije, je nukleacija in rast manjših delcev (disperzoidov) znotraj 
kristalnih zrn. Rezultat tega procesa je izenačevanje kemijske sestave po profilu sekundarne 
dendritne veje. Za te delce je pomembna difuzija kratkega dosega, ki predstavlja difuzijo na 
razdaljah do nekaj 100 nm [82]. 
Difuzija dolgega in kratkega dosega sta med seboj močno povezani. Li in drugi [87] trdijo, da 
potrebujejo meddendritne faze Al6(Fe,Mn) za transformacijo v α-Al(Mn,Fe)Si, difuzijo dolgega 
dosega za transport legirnih elementov. Ker ima koncentracija silicija močan vpliv na ravnotežno 
vsebnost mangana in železa v trdni raztopini, difuzija silicija vpliva na hitrost precipitacije 
disperzoidov. V fazi rasti disperzoidov, ki poteka v kasnejših stadijih homogenizacije, pa se število 
disperzoidov zmanjšuje, zaradi velikostne prednosti pa se povečuje volumski delež intermetalnih 
faz. Iz tega razloga je pomembno, da se za simulacijo podobnih procesov uporablja večstopenjski 
model, ki povezuje difuzijo dolgega in kratkega dosega za vse sestavne komponente [87]. 
Lok, Miroux in van der Zwaag so se tega problema lotili z analitičnim modelom, vendar je njihov 
model omejen na eno difuzijsko komponento (Mn) in ne upošteva transformacijske kinetike iz 
Al6(Mn,Fe) v α-Al(Mn,Fe)Si [88]. Gandin in Jacot [84] sta vzpostavila celovit model, ki združuje 
difuzijo dolgega in kratkega dosega. Upoštevala sta večkomponentni sistem difuzije in 
transformacijsko kinetiko iz metastabilnih v stabilne intermetalne faze, za oceno 
Gibbs-Thomsonovega efekta pa sta uporabila metodo topnostnih produktov. Čeprav sta za izračun 
koeficientov topnosti uporabila programsko opremo CALPHAD in komercialno termodinamično 
bazo, sta dosegla zelo dobre približke rešitvam difuzijskih problemov v večkomponentnih sistemih 
[84]. To je spodbudilo Quang Duja in druge [82], da so ubrali metode simuliranja, ki so popolnoma 
združene z metodo CALPHAD.  
Quang Du in drugi [82] so preučili razvoj mikrostrukture med strjevanjem in homogenizacijo 
aluminijeve zlitine serije 3XXX. Raziskave so obsegale mikrosegregacijo legirnih elementov, 
nukleacijo, rast delcev znotraj matrice, ki so postajali bolj grobi, ter rast/raztapljanje delcev na 




razdalji dendritne veje (red 10 μm –  difuzija dolgega dosega) ali na območju delcev (0,01–1 μm –  
difuzija kratkega dosega). Razvoj mikrostrukture je bil simuliran s CALPHAD-podprtim 
modelom, ki je bil sestavljen iz nukleacijskega modela, PFT-modela (angl. 1D Pseudo Front 
Tracking) za difuzijo dolgega dosega in KWN-modelom (angl. Kampmann-Wagner Numerical 
Model) za difuzijo kratkega dosega. Modela 1D PFT in KWN sta med seboj povezana s 
povprečnimi kompozicijskimi spremenljivkami. Vsi omenjeni modeli so bili povezani s 
programsko opremo CALPHAD zaradi komercialne uporabnosti. Vhodni parametri so poleg 
termodinamske baze podatkov tudi začetna sestava zlitine, eksperimentalno določena širina 
sekundarne dendritne veje, termične in fizične lastnosti materiala (difuzivnost, površinska energija 
ter nukleacijski parametri (podhladitev, kot omočenja itd.)). S pomočjo teh vhodnih parametrov je 
model zmožen simulirati mikrosegregacije in formiranje interkristalnih faz pri strjevanju, odpravo 
mikrosegregacij, hitrost transformacije intermetalnih faz in precipitacijo disperzoidov med 
homogenizacijo. Izhodni parametri simulacije pa podajo razvoj profila kemijske sestave vsakega 
posameznega elementa po celotnem preseku sekundarne dendritne veje, velikost in porazdelitev 
disperzoidov ter tip in delež intermetalne faze. Rezultati simulacij so bili primerjani in potrjeni z 
eksperimentalnim delom. Model je dokazal vpliv lite strukture na kinetiko precipitacije med 
homogenizacijo in se lahko uporablja kot vir vhodnih parametrov za simulacije nadaljnjih procesov 
[82]. 
Model za izračun poteka homogenizacijkih žarjenj je bil narejen za zlitinski sistem 6XXX. Model 
je zasnovan na primerjavi simulacij in laboratorijskih preiskavah, s katerimi se potrdi ustreznost 
simulacij. Na ta način so bile potrjene simulacije, ki upoštevajo mikrosegregacije legirnih 
elementov (Mg, Si, Mn, Fe) in precipitacijo/raztapljanje faz (β-AlFeSi, α-AlFeSi, Mg2Si) v 
aluminijevi matrici [80, 84]. Samaras in Haidemenopoulos [80] sta primerjala rezultate svojega 
modela z rezultati eksperimentalnega dela in potrdila, da lahko zadovoljivo napovesta trajanje 
homogenizacijskega žarjenja. Raziskovala sta zlitino EN AW 6061, za katero sta dobila dva 
parametra (vhodni koncentracijski profil in delež sekundarnih faz) iz Scheilovih izračunov. 
Temperature razpada oz. raztapljanja faz sta pridobila s programom Thermo-Calc, za program 
toplotne obdelave pa sta vzela maksimalno temperaturo TE (evtektična temperatura). V praksi se 
tej temperaturi ne smemo približati, saj se lahko pojavi raztapljanje nizkotemperaturnih 





Za simuliranje difuzijskih procesov je potreben geometrijski model. Samaras in Haidemenopoulos 
[80] sta naredila geometrijski model, ki je vključeval odnose med PCK aluminijevo matrico, Mg2Si 
in β-AlFeSi delci (slika 18). Medsebojna razporeditev teh delcev je določena eksperimentalno. V 
njunem modelu sta kot osnovni fazi upoštevani PCK in β-AlFeSi, delci Mg2Si in α-AlFeSi pa so v 
disperziji. Tak difuzijski problem je rešljiv s pomočjo programske opreme za preračunavanje 
kinetike DICTRA. Privzeto je, da difuzija poteka zgolj v matrici (PCK), faze pa predstavljajo vire 
raztopljenih elementov. Delež in sestava teh faz sta preračunana iz povprečne sestave za vsak odsek 
(ang. node) posebej ter se predpostavi, da v vsakem volumskem elementu obstaja lokalno 
ravnotežje. Kalkulacije potekajo v dveh korakih; prvi korak je difuzija, ki je enofazni problem, saj 
poteka samo v matrici. Ker pa pride do spremembe v sestavi med procesom difuzije, se spremeni 
povprečna sestava na vsakem posameznem odseku. Ravnotežje za novo sestavo je mogoče 
ponovno izračunati s pomočjo programa Thermo-Calc, tako da lahko prvi korak ponovimo z 
novimi vhodnimi parametri. Tak sistem je uporaben za računanje difuzije dolgega dosega. 
Predpostavka takega sistema je, da so hitrosti rasti in raztapljanja veliko višje v primerjavi z 
difuzijskimi hitrostmi skozi matrico oz. da je difuzija skozi matrico kontrolni mehanizem kinetike 
celotnega sistema. Takšna predpostavka je sprejemljiva v sistemih, kjer so temperature 
homogenizacije visoke, saj raztapljanje in rast delcev potekata hitro, obenem pa delci hitro 
dosežejo ravnotežno stanje. Lokalne razmere so v teh primerih v večji meri odvisne od 
koncentracije kot pa od časa. V primeru nizke homogenizacijske temperature ali nizkih difuzijskih 
koeficientov pa je treba model nadgraditi s časovno odvisnim precipitacijskim modelom [80]. 
 




2.6 Klasična teorija nukleacije 
V poglavju 2.6 omenjamo dve fazi, Al13Fe4 in Al6Fe, ki nukleirata in se raztapljata. Med seboj sta 
odvisni le posredno preko prenosa železovih atomov skozi aluminijevo matrico. Vsi primeri enačb 
v naslednjih poglavjih so zapisani za fazo Al13Fe4, saj se za fazo Al6Fe v dejanskih izračunih enačbe 
bistveno ne spremenijo. 
Fazne transformacije v trdnem stanju običajno potekajo zaradi toplotno aktiviranega gibanja 
atomov [89, 90]. Transformacije s precipitacijo lahko opišemo z naslednjo reakcijo [91]; 
 𝛼′ → 𝛼 + 𝛽 2.8 
 
pri čemer je α' metastabilna prenasičena trdna raztopina, β je stabilen ali metastabilen precipitat, α 
pa je stabilnejša trdna raztopina z enako kristalno strukturo kot α', vendar sestavo bližje ravnotežni. 
Evtektoidne reakcije vključujejo zamenjavo metastabilne faze γ s stabilnejšo kombinacijo dveh 
drugih faz (α + β). Reakcijo lahko zapišemo kot: 
 𝛾 → 𝛼 + 𝛽 2.9 
 
2.6.1 Homogena nukleacija v trdnem stanju 
Za nukleacijo faze β morajo atomi B znotraj matrice α difundirati na majhno območje s sestavo β 
in se prerazporediti v kristalno strukturo β. Tako kot pri transformaciji talina → trdno stanje se 
mora vzpostaviti mejno področje α/β, kar privede do aktivacijske energijske bariere. Sprememba 
proste energije, ki je povezana s procesom nukleacije, bo odvisna od naslednjih faktorjev [92]: 
- pri temperaturah, kjer je stabilna faza β, tvorba volumna faze β povzroči znižanje volumske 
proste energije V·ΔGV. 
- Po predpostavki, da je fazna meja α/β izotropna, nastanek mejne površine A poviša prosto 
energijo za faktor A·γ. 
- Volumen transformirane faze ne ustreza popolnoma volumnu, ki ga je predhodno zasedala 
matrica, kar vpliva na povišanje napetostne energije ΔGS na enoto volumna β. Seštevek 
vseh omenjenih faktorjev je enak spremembi proste energije: 














Vloga napetostne energije zaradi spremembe volumna ΔGS je znižati gonilno silo transformacije, 
kot je zapisano v zgornji enačbi (ΔGv-ΔGs). Slika 19 prikazuje odvisnost ΔG od r. Diferenciacija 















Po tej enačbi sledi, da je koncentracija nukleusov s kritičnim radijem C* podana z enačbo: 
 𝐶∗ = 𝐶0exp⁡(−∆𝐺
∗/𝑘𝑇) 2.14 
 
Pri tem je C0 število atomov na volumsko enoto faze. 
 
Slika 19: Graf spremembe ΔG v odvisnosti od r za homogeni nukleus, pri čemer je ΔG* 




2.6.2 Heterogena nukleacija 
Nukleacija v trdnem ali tekočem stanju je običajno heterogena. Primerna nukleacijska mesta so 
razni defekti v materialu, kot so dislokacije, praznine, meje zrn in vključki, ki povečajo prosto 
energijo materiala. Če nastanek novega nukleusa povzroči razpad defekta, se nekaj proste energije 
(ΔGs) sprosti in posledično zniža, ali celo odstrani aktivacijsko energijsko bariero. Ekvivalent 
enačbi za homogeno nukleacijo v procesu heterogene nukleacije je enak naslednji enačbi [91]: 
 ∆𝐺ℎ𝑒𝑡 = −𝑉(∆𝐺𝑣 − ∆𝐺𝑠) + 𝐴𝛾 − ∆𝐺𝑑 2.15 
 
Optimalna oblika nukleacijskega delca mora biti takšna, da je skupna prosta energija na fazni meji 
minimalna. Najbolj primerna oblika nukleusa na nekoherentni fazni meji je konveksna sfera, kot 
je prikazano na sliki 20, 𝜃 pa je podan z enačbo: 
 cos 𝜃 = 𝛾𝛼𝛼/2𝛾𝛼𝛽 2.16 
 
Če privzamemo, da je γαβ izotropen in enak za obe zrni, presežek proste energije nukleusa podamo 
z enačbo: 
 ∆𝐺 = −𝑉∆𝐺𝑣 + 𝐴𝛼𝛽𝛾𝛼𝛽 − 𝐴𝛼𝛼𝛾𝛼𝛼 2.17 
 
V je volumen nukleusa, Aαβ je površina meje α/β z ustvarjeno energijo γαβ, Aαα pa je površina meje 
α/α z izgubljeno energijo γαα. 
 
Slika 20: Kritična velikost nukleusa (V*) za nukleacijo na meji zrn [94] 
Kritični radij sfere je neodvisen od meje zrna in je podan z enačbo [94]: 













∗ = 𝑆(𝜃) 
2.19 
 





(2 + cos 𝜃)(1 − cos 𝜃)2 
2.20 
 
Sposobnost meje za znižanje ∆𝐺ℎ𝑒𝑡
∗  oz. njena nukleacijska sposobnost je odvisna od cosθ, v 
razmerju 𝛾𝛼𝛼/2𝛾𝛼𝛽 [91]. 
2.6.3 Rast izločkov 
V aluminijevih zlitinah se lahko v trdnem stanju izločajo intermetalne faze. Za rast izločenih faz 
oz. precipitatov je potreben prenos elementov skozi aluminijevo matrico s procesom difuzije. Za 
elemente s počasno difuzijo skozi aluminijevo matrico, kot npr. mangan ali železo (tabela 6), je še 
posebej značilno, da je hitrost rasti neposredno odvisna od hitrosti difuzije teh elementov. Ko 
precipitat med nukleacijo preseže kritično velikost, se začne njegova rast. Hitrost rasti precipitata, 
v našem primeru Al13Fe4, je zato odvisna od prenosa železovih atomov iz matrice do površine 
precipitata, ki je določena z gradientom koncentracije C v njegovi neposredni okolici in jo dobimo 






Pri tem D predstavlja difuzijski koeficient. Za oceno koncentracijskega profila je smiselno 
predpostaviti, da so precipitati sferične oblike z radijem R in koncentracijo železa v precipitatu Cp. 
Za precipitate drugačnih oblik lahko v pravem približku uporabimo korekcijske faktorje. Nadalje 
predpostavimo ravnotežno koncentracijo na fazni meji med precipitatom in matrico Ci ter s Css 
označimo koncentracijo železa v matrici daleč od precipitata. Ob predpostavki, da lahko 
koncentracijski profil v vsakem trenutku opišemo s stacionarnim profilom, ki se lahko ves čas 
vzpostavlja zaradi počasnega premikanja fazne meje, lahko v difuzijski enačbi uporabimo 
Stefanovo kvazistacionarno aproksimacijo [95], saj za razredčene raztopine velja, da je hitrost 
gibanja fazne meje dovolj počasna. Tako lahko namesto enačbe 2.21 rešimo ustrezno Laplace-ovo 




 ∇2𝐶 = 0 2.22 
 








) = 0 
2.23 
 








Iz robnih pogojev 𝐶(∞) = 𝐶𝑠𝑠 in 𝐶(𝑅) = 𝐶𝑖 določimo konstanti A in B, iz česar dobimo: 
 

















































Ob tem je bil upoštevan vpliv kapilarnosti oz. Gibbs-Thomsonov vpliv, ki koncentracijo Ci na fazni 
meji opiše kot funkcijo radija izločka [90]. Kot smo že omenili, si lahko pri določanju hitrosti rasti 
izločkov drugih oblik, ki odstopajo od sferične oblike, velikokrat pomagamo z numeričnimi 
faktorji. Za natančen izračun pa je treba rešiti difuzijsko enačbo za dano geometrijo izločka, kar je 




2.6.4 Kampmann-Wagnerjev model (KWN) 
Pri tem pristopu porazdelitev precipitatov po volumnu razdelimo precipitate na posamezne 
velikostne razrede, ki so določeni z radijem in številom precipitatov. Obseg radija je opredeljen 
znotraj območja med 𝑅 − ∆𝑅/2 in 𝑅 + ∆𝑅/2. Celotno število precipitatov N na enoto volumna 
izračunamo z enačbo 2.30 [96, 97]: 
























Iz enačbe za ohranitev mase lahko v vsakem trenutku izračunamo koncentracijo železa v matrici, 
saj velja: 
 𝐶0 = 𝑎𝑓𝑣𝐶𝑝 + 𝐶𝑠𝑠(1 − 𝑎𝑓𝑣) 2.33 
 
𝐶0 predstavlja skupni molski delež topljenca, 𝐶p je molski delež elementa v precipitatu in 𝐶ss 
molski delež znotraj matrice. Precipitate je treba razdeliti v več velikostnih razredov, če želimo 
opisati časovni razvoj velikostne porazdelitve. Vsak razred opišemo s številom precipitatov N pri 
določenem radiju R. S kombinacijo enačbe rasti in Gibbs-Thomsonovega efekta lahko izračunamo 
izmenjavo izločkov na mejah razredov. Število novih nukleusov v časovnem intervalu ∆𝑡 dobimo 









∗  je opredeljen z velikostnim razredom novih jeder. Z metodo kontrolnih 
volumnov lahko izračunamo stopnjo rasti precipitatov. S tem postopkom lahko iz stopnje rasti in 




Hitrost rasti na mejah razreda m ima vpliv na gostoto delcev v posameznem velikostnem razredu. 
Zaradi ohranitve mase dobimo novo populacijo razreda m: 
 







𝑣𝑟𝑚,𝑡[𝑆𝐼𝐺𝑁(𝑣𝑟𝑚,𝑡)𝑁𝑚,𝑡 + 𝑆𝐼𝐺𝑁(−𝑣𝑟𝑚,𝑡)𝑁𝑚+1,𝑡] 
2.35 
 
Kjer je vr hitrost rasti in vrednost funkcije SIGN(x) je enako 1, ko je x > 0 in enako 0, če ta zveza 
ne velja. Noben razred se ne poveča za več kot en velikostni element, saj je prilagodljivi časovni 










Pri tem za ∆𝑅/2 povečamo razred z največjo hitrostjo rasti 𝑑𝑅/𝑑𝑡𝑚𝑎𝑥, ki je opredeljen z 
najmanjšim razredom, v katerem se precipitati še lahko raztapljajo. Delci sicer ostanejo v 
trenutnem razredu, razen če je pripadajoča gostota delcev večja kot v prejšnjem razredu in se 
formira nov razred [98].  
Tako je v primeru večrazrednega pristopa lahko izračunana časovna sprememba radija za vsak 
razred, kateremu se število precipitatov ne spremeni. Z vsakim časovnih korakom se kreira nov 
razred z novim številom precipitatov in kritičnim radijem 𝑟𝑘𝑏𝑇











Obenem se lahko po naslednji enačbi izračuna nov radij za vse obstoječe razrede, v vsakem 
časovnem koraku: 
 








Z enačbo 2.29 je izračunana hitrost rasti, z obsegom časovnega koraka pa je opredeljena natančnost 
tega pristopa. Časovni korak ne sme biti prekratek, saj privede do predolgega časovnega obsega 
izračunov in nepotrebno velikega števila razredov, obenem pa ne predolg, saj lahko privede do 




Zaradi raztapljanja se število razredov konstantno zmanjšuje, saj se precipitati, ki imajo manjši kot 
kritični radij (𝑅𝑚 < 𝑟
∗), krčijo, dokler popolnoma ne izginejo [98].  
2.6.5 Gibbs-Thomsonova enačba - ukrivljenost  
Gibbs-Thomsonov efekt obrazloži vpliv površinske ukrivljenosti oz. površinske energije na 
spremembe Gibbsove proste energije v obravnavanem sistemu. Ta efekt nam omogoči napovedati 
in izračunati fazne spremembe izločanja, saj omeji topnosti, ki so podane z ravnotežnimi faznimi 
diagrami, ki smo jih za naš model pridobili s programom Thermo-Calc. Čeprav so običajno vplivi 
Gibbs-Thomsonovega efekta majhni, je njegov vpliv na nukleacijo in zorenje bistvenega pomena 
[99]. Na fazni meji med matrico α in sferičnim delcem β lahko izračunamo koncentracijo atomov 











Pri tem je T temperatura, 𝑉𝑝
𝑚𝑜𝑙 molski volumen, 𝑅𝑔 je plinska konstanta in γ površinska energija. 
Z enačbo 2.39 pa ne moremo opisati izločanja faze tipa AxBy, saj velja le za enokomponentne faze. 
Z večkomponentnimi sistemi izločanja faze β s sestavo AxByCz… je pravilnejši spodnji zapis, ki 




(𝑥 + 𝑦 + 𝑧 + ⋯) = 𝑥 ln (
𝑋𝐴𝑟
𝑋𝐴∞
) + 𝑦 ln (
𝑋𝐵𝑟
𝑋𝐵∞
) + 𝑧 ln (
𝑋𝐶𝑟
𝑋𝐶∞
) + ⋯ 
2.40 
 
Pri tem so XA, XB in XC molski deleži posameznega elementa v matrici, 𝑉𝛽
𝑎𝑡 pa je atomski volumen 
izločane faze. Gibbs-Thomsonovo enačbo in enačbo za gonilno silo za začetek nukleacije lahko 
neposredno povežemo, če po klasični teoriji nukleacije izračunamo, da je radij R enak 
nukleacijskemu radiju r*, R=r*. Iz te korelacije sledi, da je ravnotežna koncentracija  enaka začetni 
kocentraciji  ter da posledično gonilna sila kompenzira silo površinske energije. 
Gibbs-Thomsonovo enačbo je možno rešiti, če predpostavimo tri približke: 
1. 𝑋𝑝 = 1 
To je najpreprostejši približek, s katerim pridemo do enačbe 2.39 in ki v večkomponentnih 
precipitatih povzroča napake v izračunih.  








= (1 − 𝑋𝑝) ln (1 +
𝑋𝑒𝑞∞ − 𝑋𝑒𝑞𝑟
1 − 𝑋𝑒𝑞∞






Z izračunom zgornje enačbe dobimo splošen primer Gibbs-Thomsonove enačbe: 
 









Tretji približek velja v primeru razredčenih raztopin: 
3. 𝑋𝑒𝑞𝑟 ≪ 1;⁡𝑋𝑒𝑞∞ ≪ 1 
Po tem približku postane prvi člen enačbe zanemarljiv v primerjavi z drugim. Posebnost je primer, 










Tudi v tem primeru je prvi člen zanemarljiv v primerjavi z drugim. Posledično lahko ravnotežno 
koncentracijo zapišemo kot: 
 







Pri izrazu za Gibbsovo prosto energijo izločene faze je treba upoštevati energijo, ki predstavlja 
povezavo med matrico in precipitatom, Gibbsova prosta energija trdne raztopine pa ostane 
nespremenjena. 
 𝐺𝐴𝑙13𝐹𝑒4 = 𝑛𝐴𝑙13𝐹𝑒4𝐺𝑛
𝐴𝑙13𝐹𝑒4(𝑅 = 𝑅∞) + 𝛾𝐴
𝐴𝑙13𝐹𝑒4 2.45 
 
Pri tem je γ površinska energija in A površina precipitata.  
Če želimo dodati 4𝜋𝑅2𝑑𝑅 volumna faze precipitatov, moramo pretvoriti (1+x)dn atomov iz trdne 
















S predpostavko, da so precipitati sferične oblike, lahko spremembo površine precipitatov 
izračunamo po enačbi 𝑑𝐴 = 8𝜋𝑅𝑑𝑅. Z naslednjo zvezo je z radijem povezana sprememba števila 
molekul v precipitatih: 
 𝑑𝑛𝑉𝑝
𝑎𝑡 = 4𝜋𝑅2𝑑𝑅 2.47 
 
Z atomskim volumnom 𝑉𝑝








Enačbi za Gibbsovo prosto energijo precipitatov dodamo faktor za upoštevanje površinske energije 














Ravnotežne razmere lahko sedaj zapišemo z enačbo 2.50. 
 









Pri tem sta 𝑋𝑖
𝐴𝑙 in 𝑋𝑖
𝐹𝑒 atomska deleža posameznega elementa na fazni meji med matrico in 
precipitatom, kar lahko zapišemo z naslednjo enačbo: 
 

















Povezavo med topnostnim produktom in radijem precipitata s koncentracijo na fazni meji med 

























2.6.6 Gonilna sila za izločanje 
Gonilno silo izrazimo kot ravnotežno spremembo energije, če je zadoščeno pogoju, da se (1+x)dn 
atomov oz. dn molekul Al13Fe4 iz trdne raztopine s koncentracijo 𝑋 = (𝑋𝐴𝑙 , 𝑋𝐹𝑒) pretvori v 
precipitat. Gibbsova prosta energija precipitata mora biti enaka Gibbsovi prosti energiji trdne 
raztopine pri koncentraciji 𝑋𝑒 = (𝑋𝑒
𝐴𝑙, 𝑋𝑒
𝐹𝑒). Spremembo energije zapišemo z enačbo 2.55. 
 
∆𝐺𝑣𝑉𝑝



























Pri tem ∆𝐺𝑣 predstavlja termodinamsko gonilno silo za izločanje in 𝑉𝑝
𝑎𝑡 volumen precipitata 











2.6.7 Površinska energija 
Površinska energija je pomemben faktor za proces izločanja, saj sta stopnja nukleacije in kritični 
radij precipitata močno odvisna od njene vrednosti. Velik vpliv ima tudi na hitrost rasti 
precipitatov. Vrednosti za površinsko energijo je eksperimentalno težko določiti, v literaturi pa 
vrednosti za precipitate v aluminijevi matrici močno nihajo [101].  
2.7 Model homogene nukleacije 
Za izdelavo modela homogene nukleacije je treba uporabiti naslednje predpostavke: 
1. Matrica ima pri večjih oddaljenostih od precipitatov konstantno kemijsko sestavo oz. 
koncentracijo. 
2. Rast precipitatov je pogojena z volumsko difuzijo. 
3. Površinska energija je neodvisna od velikosti precipitatov. 
4. Vsi precipitati so sferične oblike. 




Po predpostavki lokalnega ravnotežja na meji faza–matrica smo lahko izračunali aktivacijsko 
























Sledi izraz za izračun hitrosti nukleacije z uporabo klasične teorije nukleacije: 
 𝑑𝑁
𝑑𝑡
(𝑡, 𝑇) = 𝑁0exp⁡ (−
∆𝐺∗
𝑘𝑏𝑇










































Vodilni faktor rasti precipitatov je volumska difuzija, inkubacijski čas τ pa dobimo z enačbo          
𝜏 = 1/2𝛽∗𝑍2. Tok materiala opišemo s spremembo radija dR, s tokom atomov jb na površino 
precipitata, ki ima radij R, v časovnem intervalu dt: 
 4𝜋𝐶𝑖𝑅
2𝑑𝑅 + 4𝜋𝑅2𝑗𝑏𝑑𝑡 = 4𝜋𝐶𝑝𝑅
2𝑑𝑅 2.63 
 












𝐶𝑝 predstavlja koncentracijo v precipitatu ter 𝐶𝑖 ravnotežno koncentracijo matrice na meji 
precipitat–matrica. S povezavo med volumskim difuzijskim koeficientom Dv in koncentracijskim 













𝐶𝑠𝑠 predstavlja ravnotežno koncentracijo v trdni raztopini. Če združimo enačbi 2.64 in 2.65, 
izpeljemo zvezo za rast precipitata sferične oblike 2.29. Ker predstavljajo vrednosti C v enačbi 
2.29 volumske koncentracije, moramo te vrednosti pomnožiti z atomskim volumnom, da dobimo 



































Pri tem 𝑁𝑚 predstavlja število precipitatov, 𝑅𝑚 pa radij precipitatov. Sledi, da povprečni radij 













3 Opis materiala in raziskovalne metode 
Za izvedbo eksperimentalnega dela doktorske disertacije sta bili uporabljeni dve vrsti materiala, 
laboratorijsko izdelane zlitine ter industrijska zlitina. Laboratorijsko je bila primarno izdelana 
zlitina iz aluminija z 1,10 mas. % Fe, označeno s črko A. K zlitini A smo naknadno dodali dve 
različni vsebnosti Si, s čimer smo naredili zlitino B, ki vsebuje, poleg 1,10 mas. % Fe, še 0,1 mas. % 
Si ter zlitino C, ki vsebuje 0,5 mas. % Si. Industrijska zlitina, ki je bila obravnavana v okviru 
disertacije, je bila proizvedena v podjetju Impol d. d. in spada v skupino zlitin EN AW 8079. 
Omejitve kemijske sestave po standardu za to zlitino so prikazane v tabeli 8. 
Tabela 8: Omejitve kemijske sestave za zlitino EN AW 8079 [102] 
EN AW 8079 Si Fe Cu Zn 
mas. % 0,05–0,30 0,70–1,30 0,05 0,10 
 
Za namen identifikacije mikrostrukturnih konstituentov in interpretacijo procesov, ki potekajo med 
homogenizacijo raziskovanih zlitin, smo uporabili različna analitična orodja. Za teoretsko analizo 
ravnotežne sestave vzorcev smo opravili izračune s programskim orodjem Thermo-Calc, s katerim 
smo dobili dober vpogled v ravnotežno stanje zlitine oz. pričakovano končno sestavo 
homogenizacije ter teoretične ohlajevalne krivulje za izračunane sestave. Pridobili smo tudi 
topnostne produkte za uporabo v izdelanem modelu, žal pa ima orodje Thermo-Calc določene 
omejitve, saj baze podatkov ne upoštevajo prisotnosti metastabilnih faz in s tem vseh posledic 
neravnotežnega strjevanja. 
Termodinamsko karakterizacijo vzorcev smo opravili z diferenčno vrstično kalorimetrijo (DSC – 
angl. Differential Scanning Calorimetry), ki omogoča opredelitev karakterističnih temperatur 
taljenja in strjevanja vzorcev, talilne in strjevalne latentne toplote ter razlago toplotnih procesov 
med potekom homogenizacije. Preizkusi DSC so bili izvedeni na napravi STA Jupiter 449C 
proizvajalca Netzsch. Vse meritve so bile opravljene v inertni atmosferi s plinom argonom, s 
hitrostjo segrevanja 10 K/min od sobne temperature do 750 °C. Na isti napravi smo izvedli tudi 
DSC-simulacije homogenizacije, kjer smo vzorce v litem stanju s hitrostjo 10 K/min segrevali na 




10 K/min. DSC-simulacije so potekale v argonski atmosferi, izvedli pa smo jih z namenom 
opredelitve sprememb v toplotnem toku med procesom homogenizacije. 
Za analizo mikrostrukture smo uporabili optični mikroskop Axio Imager A1m podjetja ZEISS, 
opremljen z digitalno kamero za zajemanje slike AxioCam ICc 3 (3,3 milijone točk) in programsko 
opremo AxioVision za obdelavo in analizo slike. Za podrobnejšo analizo mikrostrukture je bil 
uporabljen vrstični elektronski mikroskop na poljsko emisijo FEG-SEM ThermoFisher Scientific 
Quattro S. Za identifikacijo faz v homogeniziranih laboratorijskih vzorcih je bila uporabljena 
rentgenska spektroskopija (XRD – ang. X-ray diffraction), pri kateri smo uporabili napravo 
PANalytical X'Pert PRO ter programsko opremo HighScorePlus, pozneje pa smo podatke obdelali 
s programom OriginPro 2016. Kvantitativna analiza delcev prisotnih v mikrostrukturi je bila 
opravljena s programsko opremo ImageJ.  
Spremembe specifične električne prevodnosti so dober indikator »homogeniziranosti« zlitine, 
vendar imajo različne spremembe v mikrostrukturi zlitine tudi različne vplive na prevodnost zlitine. 
Med homogenizacijo smo sledili spremembam specifične električne prevodnosti z uporabo meritev 
električne upornosti, ki smo jih izvedli s štiri-točkovno metodo. Vzorci za meritve električne 
upornosti so bili valjaste oblike s premerom 2r = 5 mm in dolžino l = 50 mm. Meritev je potekala 
24 h pri 600 °C, med katero smo obenem merili padec napetosti na znanem uporu in na vzorcu. 
Frekvenca zapisa je bila 10 Hz. Za zapis podatkov meritve je bilo uporabljeno programsko orodje 
LabView ter merilna kartica National Instruments CompactDAQ NI 9213, ki je bila preko 
kompenzacijskih vodnikov povezana s termoelementi tipa K.  
Za meritev električne upornosti je bila uporabljena štiritočkovna metoda. Uporabljen je bil tok s 
pravokotnim signalom, amplitudo 2 A in frekvenco 1 Hz. Da bi se izognili termonapetosti, ki se 
pojavi na kontaktih med vzorcem in elektrodami, je bil tok v 70 % cikla 2 A in 0 A v 30 % cikla 
[78]. Da smo pri vsakem zapisanem podatku izračunali točen tok skozi vzorec, smo merili padec 
napetosti na vzorcu in znanam uporu 1 Ω. Od napetosti Uu pri toku I smo odšteli izmerjeno napetost 
U0 pri toku 0 A. Razlika med eno in drugo napetostjo predstavlja padec napetosti na vzorcu (U), 





Z izračunanim tokom na znanem uporu se nato lahko izračuna upor vzorca (R), po enačbi 𝑅 = 𝑈/𝐼. 
Specifično upornost vzorca lahko nato izračunamo iz geometrije vzorca in izračunanega upora po 
enačbi 3.1.  
 𝑅 = 𝜌 ∗ 𝑠−1 3.1 
 
3.1 Izdelava in homogenizacija laboratorijskih vzorcev Al-Fe in Al-Fe-Si 
3.1.1 Izdelava zlitin 
Cilj izdelave laboratorijskih zlitin je bil doseči mikrostrukturo, sestavljeno zgolj iz primarnih 
kristalov αAl in metastabilne faze Al6Fe. Izdelava laboratorijskih zlitin je potekala v indukcijski 
peči v talilnem laboratoriju Oddelka za materiale in metalurgijo. Za primarno surovino je bil 
uporabljen 99,99-% čist rafinirani aluminij, katerega kemijsko sestavo smo potrdili s 
spektroskopijo z induktivno sklopljeno plazmo oz. ICP (ang. Inductively Coupled Plasma). Za 
legirne elemente smo uporabili čisto železo 99,99 mas. % ter čist silicij 99,99 mas. %. 
Za izdelavo zlitine A smo v jeklenem loncu stalili 1.468,4 g rafiniranega aluminija. Lonec je bil 
zaradi preprečevanja reakcije oz. raztapljanja premazan z bornitridnim (BN-) premazom. Taljenje 
je potekalo 50 min, nakar smo talino segreli na 750 °C in dodali 19,34 g rafiniranega železa. Skupen 
dodatek železa predstavlja 1,3 mas. %, saj smo po določenem številu predhodnih neuspešnih taljenj 
ugotovili, da je treba dodati pribitek železa. Raztapljanje železa je trajalo 60 min, 2 min pred litjem 
smo talini dodali 1,2 g udrobnjevalca AlTi5B1 na 1 kg taline, skupno 1,78 g, ki spodbuja nastanek 
metastabilne faze v sistemu Al-Fe [19]. Litje je potekalo v jekleni kokili (slika 21), ki sta bili 
premazani z BN-premazom. Ulitki so bili paličaste oblike, dveh različnih dimenzij. Večji palici, ki 
sta bili pozneje uporabljeni za izdelavo vzorcev za homogenizacijo, sta imeli dolžino 160 mm ter 
premer 15 mm. Manjše palice za izdelavo vzorcev za meritve specifične električne upornosti so 
bile dolžine 65 mm in premera 5 mm. Z namenom dosega želene mikrostrukture v vseh vzorcih, 
sta bili kokili segreti na različni temperaturi. V skladu z literaturo je bila za strjevanje metastabilne 
faze Al6Fe izbrana ohlajevalna hitrost med 30 in 40 K/s. Pred litjem omenjenih vzorcev smo 
opravili številne preizkuse, s katerimi smo merili ohlajevalne hitrosti ohlajanja v posamezni kokili. 
Za dosego želene ohlajevalne hitrosti je bila izbrana temperatura predgretja kokile večjih palic 
450 °C in manjših palic 500 °C. Na dnu kokile velikih palic smo vstavili termoelement tipa K in 




         
Slika 21: Jekleni kokili za litje vzorcev: a) veliki palici, b) male palice 
Višek zlitine A, ki je ostal v talilnem loncu po litju obeh vrst palic, smo ulili v jekleno kokilo ovalne 
oblike, premazano z BN-premazom. Naknadno smo ulili še dodatno šaržo z enako kemijsko 
sestavo, saj smo za izdelavo zlitin B in C potrebovali več primarne zlitine A. 
Za izdelavo zlitin B in C je bil uporabljen isti tehnološki postopek kot za izdelavo zlitine A. Za 
osnovni material je bila uporabljena zlitina A, ki smo jo legirali s predzlitino AlSi10. Predzlitino 
smo laboratorijsko izdelali z raztapljanjem čistega silicija v rafiniranem aluminiju. Končna 
kemijska sestava predzlitine je vsebovala 10,6 mas. % Si in preostanek aluminija. 
Šarža za izdelavo zlitine B je vsebovala 597,1 g zlitine A, 5,7 g predzlitine AlSi10 in 0,723 g 
udrobnjevalca AlTi5B1. Šarža za izdelavo zlitine C je vsebovala 615,8 g zlitine A, 30,5 g 
predzlitine AlSi10 in 0,776 g udrobnjevalca AlTi5B1. Točne kemijske sestave laboratorijsko 
izdelanih zlitin so prikazane v tabeli  9, meritve so bile opravljene s spektroskopijo z ICP. 


















A <0,01 1,10 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 ostanek 
B 0,08 1,10 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 <0,01 ostanek 






3.1.2 Izdelava vzorcev 
Za izvedbo homogenizacijskega žarjenja smo večje palice z vodno hlajeno krožno žago razrezali 
na 10 mm visoke valjčke. Da bi bili vsi vzorcu enake velikosti, je bila pri rezu upoštevana debelina 
rezila. Iz cele palice smo zaradi napak, ki se lahko pojavijo v ulitku, odstranili spodnjih in zgornjih 
15 mm. Iz dveh palic smo izrezali 20 vzorcev za nadaljnje preiskave (slika 22a). Homogenizacijsko 
žarjenje je potekalo v električni komorni peči. Predhodno je bil izmerjen temperaturni profil peči, 
iz katerega je bilo določeno, da je optimalna postavitev vzorcev v liniji, odmaknjeni 12 cm od hrbta 
peči. Na sredini vzorcev je bil vstavljen slepi vzorec s pritrjenim termoelementom tipa K, s katerim 
smo nadzirali interno temperaturo peči. Slika 22b prikazuje postavitev vzorcev v peči.  
 
Slika 22: Izdelava vzorcev: a) lite palice za izdelavo vzorcev za homogenizacijo; b) postavitev 
vzorcev v električni komorni peči za homogenizacijo 
Začetek homogenizacije smo zabeležili, ko je temperatura dosegla želeno temperaturo. Ob tem 
času smo iz peči vzeli prvi vzorec ter vsakega naslednjega ob zanj predvidenem času 
homogenizacije. Vsak vzorec je bil nemudoma gašen v vodi sobne temperature. Vzorce smo 
homogenizirali od časa t = 0 do 48 h. Vzorce smo označevali po naslednjem sistemu: preučevali 
smo tri zlitine, ki so označene z A (AlFe1), B (AlFe1Si0,1) ter C (AlFe1Si0,5). Pri vsaki zlitini 
imamo vzorec 0, ki je bil raziskovan v litem stanju, vsi ostali vzorci so bili homogenizirani pri 
določeni temperaturi in času, ki je zmeraj podan v urah. Posebnost pri označevanju so vzorci, ki so 






10 zajema vse  homogenizirane vzorce. Te smo po homogenizaciji razrezali na manjše dele, ki so 
bili uporabljeni za različne vrste analiz. Najprej smo vzorce prerezali na polovico po preseku, kot 
je prikazano na sliki 23. Ena polovica je bila uporabljena za pripravo metalografskega obrusa, 
druga polovica za izdelavo vzorcev za DSC- in XRD-meritve. Iz sredine vzorca smo s precizno 
vodno hlajeno krožno žago odrezali rezino debeline 2,0 mm, iz katere smo na sredini izrezali dva 
enaka vzorca za DSC-analize. Druga rezina je bila odrezana debeline 1,0 mm, sredina te rezine pa 
je bila uporabljena za XRD. Pri vseh vzorcih smo analizirano ploskev zbrusili z brusnim papirjem 
granulacije 1200. 
 












Tabela 10: Spisek vseh homogeniziranih in litih vzorcev
Vzorec T homogenizacije t na temp. 
A0 / / 
A600-0 600 °C 0 
A600-0,25 600 °C 15 min 
A600-0,5 600 °C 30 min 
A600-0,75 600 °C 45 min 
A600-1 600 °C 1 h 
A600-1,5 600 °C 1,5 h 
A600-2 600 °C 2 h 
A600-3 600 °C 3 h 
A600-4 600 °C 4 h 
A600-6 600 °C 6 h 
A600-8 600 °C 8 h 
A600-10 600 °C 10 h 
A600-12 600 °C 12 h 
A600-18 600 °C 18 h 
A600-24 600 °C 24 h 
A600-48 600 °C 48 h 
A0-2 / / 
A550-0 550 °C 0 
A550-0,25 550 °C 15 min 
A550-0,5 550 °C 30 min 
A550-0,75 550 °C 45 min 
A550-1 550 °C 1 h 
A550-1,5 550 °C 1,5 h 
A550-2 550 °C 2 h 
A550-3 550 °C 3 h 
A550-4 550 °C 4 h 
A550-6 550 °C 6 h 
A550-8 550 °C 8 h 
A550-10 550 °C 10 h 
A550-12 550 °C 12 h 
A550-18 550 °C 18 h 
A550-24 550 °C 24 h 
Vzorec T homogenizacije t na temp. 
A550-48 550 °C 48 h 
B0 / / 
B600-0 600 °C 0 
B600-0,25 600 °C 15 min 
B600-0,5 600 °C 30 min 
B600-0,75 600 °C 45 min 
B600-1 600 °C 1 h 
B600-1,5 600 °C 1,5 h 
B600-2 600 °C 2 h 
B600-3 600 °C 3 h 
B600-4 600 °C 4 h 
B600-6 600 °C 6 h 
B600-8 600 °C 8 h 
B600-10 600 °C 10 h 
B600-12 600 °C 12 h 
B600-18 600 °C 18 h 
B600-24 600 °C 24 h 
C0 / / 
C600-0 600 °C 0 
C600-0,25 600 °C 15 min 
C600-0,5 600 °C 30 min 
C600-0,75 600 °C 45 min 
C600-1 600 °C 1 h 
C600-1,5 600 °C 1,5 h 
C600-2 600 °C 2 h 
C600-3 600 °C 3 h 
C600-4 600 °C 4 h 
C600-6 600 °C 6 h 
C600-8 600 °C 8 h 
C600-10 600 °C 10 h 
C600-12 600 °C 12 h 
C600-18 600 °C 18 h 






3.2 Homogenizacija in analiza vzorcev industrijske zlitine EN AW 8079 
Za odvzem vzorcev industrijske zlitine je bila iz brame zlitine EN AW 8079 odstranjena noga 
brame in nato še ena rezina čez celoten presek. Iz sredine te rezine so bili izrezani vzorci za analize 
industrijske zlitine. Točna kemijska sestava industrijskega vzorca je predstavljena v tabeli 11. 
Tabela 11: Kemijska sestava industrijskega vzorca EN AW 8079 
Element Fe Si Cu Mg Zn Ti Pb Al 
Mas. % 1,12 0,08 0,01 0,001 0,01 0,01 0,001 98,768 
 
Šest vzorcev dimenzije 20 x 20 x 15 mm je bilo izrezanih iz sredine plošče z vodno hlajeno krožno 
žago. Prvi vzorec je bil uporabljen kot primerjalni, ostali so bili homogenizirani pri 600 °C,               
od 4 do 12 h. V tabeli 12 so podane oznake vseh raziskovanih industrijskih vzorcev. 
Tabela 12: Industrijski vzorci 
Temperatura [°C] / 600  
Čas [h] / 4 6 8 10 12 
Vzorec D0 D600-4 D600-6 D600-8 D600-10 D600-12 
 
Homogenizacija industrijskih vzorcev je potekala v isti peči kot homogenizacija laboratorijskih 
vzorcev. Zaradi dimenzijskih razlik med laboratorijskimi in industrijskimi vzorci smo za 
natančnejšo homogenizacijo na sredinski in robni vzorec namestili termoelement tipa K, s katerima 
smo nadzirali temperaturo vzorcev in peč primerno regulirali. Postavitev v peči je prikazana na 
sliki 24a. Po homogenizaciji so bili vzorci razpolovljeni z vodno hlajeno krožno žago. Zgornja 
polovica je bila uporabljena za pripravo metalografskega obrusa, iz spodnje pa je bil izrezan kvader 
dimenzij 3 x 3 x 3 mm za DSC-analizo. Enako je bil pripravljen tudi nehomogeniziran vzorec. 





Slika 24: Izdelava industrijskih vzorcev: a) postavitev industrijskih vzorcev v homogenizacijski 

















4 Rezultati eksperimentalnega dela 
4.1 Laboratorijske zlitine 
4.1.1 Termodinamične simulacije 
Vse termodinamične simulacije so bile opravljene na kemijskih sestavah, podanih v tabeli 9. 
S programskim orodjem Thermo-Calc, verzija 2020b, podatkovna baza TCAL6, smo izvedli 
termodinamične izračune ravnotežnih faznih diagramov za zlitine A, B in C. Izrisali smo 
ravnotežne fazne diagrame, diagrame vsebnosti faz v odvisnosti od temperature (angl. property 
diagram) ter Scheilove diagrame, ki prikazujejo teoretično ravnotežno in neravnotežno ohlajevalno 
krivuljo. Vsi izračunani diagrami so prikazani na slikah 25–30.  
  
Slika 25: Termodinamični izračuni zlitine A; a) aluminijev kot ravnotežnega faznega diagrama; b) 
Scheilov diagram teoretične ravnotežne in neravnotežne ohlajevalne krivulje 
V tabeli 13 so prikazane vse ravnotežne reakcije, ki potečejo po faznem diagramu zlitine A. 
Tabela 13: Reakcije v ravnotežnem faznem diagramu zlitine A 
Temperatura [°C] Reakcija 
656,61 L → αAl 











Izračuni izopletnega ravnotežnega faznega diagrama zlitine A (1,10 mas. % Fe) kažejo, da je pri 
temperaturi homogenizacije 600 °C v matrici αAl raztopljenega 0,024 mas. % Fe, masni odstotek 
αAl znaša 97,28 mas. %, celoten volumski delež primarnih zmesnih kristalov αAl pa znaša             
98,16 vol. %. Preostanek, 1,84 % volumskega deleža predstavlja faza Al13Fe4, ki je sestavljena iz 
60,90 mas. % Al in 39,10 mas. % Fe, celoten mas. % faze Al13Fe4 pa znaša 2,72. Topnost železa v 
matrici primarnih zmesnih kristalov αAl je pomemben podatek za uporabo v modelu, saj predstavlja 
pomembno omejitev glede sposobnosti prehajanja železovih atomov skozi matrico αAl, od 
metastabilne do stabilne faze Al-Fe. Scheilov diagram kaže odstopanje neravnotežne teoretične 
ohlajevalne krivulje od ravnotežne. Medtem ko poteka strjevanje primarnih zmesnih kristalov αAl 
v obeh primerih po enaki krivulji, poteka začetek strjevanja evtektika (αAl + Al13Fe4) v primeru 
ravnotežnega strjevanja pri 654,3 °C izotermno, neravnotežna krivulja pa predvideva nekoliko 
višjo temperaturo strjevanja, pri 654,6 °C, strjevanje pa poteka v temperaturnem območju 0,3 °C. 
Diagrama vsebnosti faz zlitine A (slika 26) kažeta preprostost ravnotežnega sistema Al-Fe, saj se 
v binarnem sistemu Al-Fe v aluminijevem kotu pojavijo zgolj 3 obstojne faze: talina, αAl ter 
Al13Fe4. Edina sprememba se pojavi pri deležu faze Al13Fe4, saj se s padcem temperature zmanjšuje 
topnost železa v αAl, kar privede do manjšega povišanja deleža faze Al13Fe4. 
  
Slika 26: Termodinamični izračuni zlitine A; a) celotno območje diagrama vsebnosti faz; b) 






Razporeditev faz in razporeditev železa znotraj obstojnih faz pri 550 °C se spremeni v primerjavi 
s stanjem pri 600 °C. Masni odstotek faze Al13Fe4 se dvigne na 2,77 %, volumski delež se dvigne 
na 1,88 %, sorazmerno pa se zniža masni odstotek αAl na 97,23 % in volumski delež na 98,12 %. 
Vse spremembe so posledica spremembe topnosti železa v matrici αAl, ki pri temperaturi 550 °C 
znaša le še 0,013 mas. %, kar pomeni 45,8-% znižanje. 
Z dodatkom 0,08 mas. % Si k zlitini A smo izdelali izopletni fazni diagram za zlitino B. V tabeli 
14 so prikazane vse ravnotežne reakcije, ki potečejo v faznem diagramu zlitine B. 
Tabela 14: Reakcije v ravnotežnem faznem diagramu zlitine B 
Temperatura [°C] Reakcija 
656,16 L → αAl 
653,58 L → (αAl + Al13Fe4) 
492,05 (αAl + Al13Fe4) → (αAl + Al8Fe2Si) 
382,20 (αAl + Al8Fe2Si) → (αAl + Al9Fe2Si2) + (αAl + Al13Fe4) 
 
Pri temperaturi homogenizacije 600 °C ni opazne bistvene razlike med zlitinama A in B, saj obe 
vsebujeta zgolj primarne zmesne kristale αAl ter fazo Al13Fe4. Pri temperaturi 600 °C je namreč ves 
silicij raztopljen v obeh obstojih fazah. Topnost silicija v αAl znaša 0,077 mas. %, topnost železa 
pa ostane enaka kot v zlitini brez dodatka silicija, 0,024 mas. %. Faza Al13Fe4 ima nekoliko višjo 
topnost silicija, ki znaša 0,181 mas. %, minimalno pa se spremeni tudi topnost železa v tej fazi, 
vendar je sprememba komaj na tretjem odstotnem decimalnem mestu, saj znaša 39,091 mas. %, v 
primerjavi z vrednostjo v zlitini A, kjer znaša 39,098 mas. %. Zlitina B pri 600 °C vsebuje 97,26 
mas. % αAl, kar predstavlja 98,15 vol. % ter 2,74 mas. % Al13Fe4, kar predstavlja 1,85 vol. %. 
Majhen dodatek silicija zniža likvidus temperaturo, ki znaša pri zlitini A TL_A = 656,61 °C ter pri 
zlitini B TL_B = 656,16 °C. Scheilov diagram zlitine B (slika 27b) je bil izračunan z dvema 
različnima funkcijama. V obeh primerih je bila upoštevana enaka difuzija železovih atomov, saj 
železo počasi difundira skozi matrico αAl, medtem ko smo za difuzijo silicijevih atomov poleg 





Slika 27: Termodinamični izračuni zlitine B; a) aluminijev kot ravnotežnega faznega diagrama;  b) 
Scheilov diagram teoretične ravnotežne in neravnotežne ohlajevalne krivulje ter krivulje, pri kateri 
ni upoštevan difuzijski koeficient silicija 
Funkcija hitro difundirajočih atomov je sicer namenjena za atome, ki skozi matrico potujejo 
intersticijsko. Zaradi podobnosti v radiju atoma med aluminijem in silicijem se silicij v aluminijevi 
matrici premika substitucijsko, vendar so kljub temu dejstvu rezultati z uporabo omenjene funkcije 
bolj podobni našim predvidevanjem, saj se strjevanje zaključi v intervalu 10,0 °C, medtem ko bi s 
klasično funkcijo difuzivnosti strjevanje potekalo na intervalu, širokem skoraj 30 °C. Klasična 
funkcija difuzivnosti v zadnjih 3,0 °C strjevanja napoveduje tudi strjevanje faze α-AlFeSi oz. 
evtektika (αAl + Al8Fe2Si) in se zaključi pri 627,2 °C, z uporabo funkcije hitro difundirajočih 
atomov silicija pa se strjevanje zaključi s strjevanjem evtektika (αAl + Al13Fe4) pri 646,8 °C.  
Iz diagramov deleža faz v odvisnosti od temperature (slika 28) se večje razlike v fazni sestavi zlitin 
A in B pojavijo pod 500 °C, ko topnost silicija v primarnih zmesnih kristalih  αAl pade do te mere, 
da postane termodinamično stabilna faza Al8Fe2Si. Od začetka nastanka te faze začne delež 
naraščati, sorazmerno pa pada delež faze Al13Fe4. Pri temperaturi 415 °C delež Al8Fe2Si celo 
preseže delež Al13Fe4, vendar nastopi pri 380 °C premena iz Al8Fe2Si v Al9Fe2Si2. Zaradi višjega 
deleža silicija v fazi Al9Fe2Si2 kot v fazi Al8Fe2Si je v mikrostrukturi zlitine posledično manj faze 




















Slika 28: Termodinamični izračuni zlitine B: a) celotno območje diagrama vsebnosti faz;                    
b) območje diagrama vsebnosti faz od 0–5,0 mas. % 
V tabeli 15 so prikazane vse ravnotežne reakcije, ki potečejo v faznem diagramu zlitine C. Izopletni 
ravnotežni fazni diagram zlitine C (slika 29a) prikazuje pričakovane spremembe, v primerjavi s 
predhodno obravnavanima zlitinama A in B. Največja razlika, ki se pojavi pri temperaturi 600 °C, 
je prisotnost faze Al8Fe2Si, ki vsebuje 60,11 mas. % Al, 32,59 mas. % Fe in 7,30 mas. % Si. V fazi 
Al13Fe4 je še vedno nekaj raztopljenega silicija, saj vsebuje poleg 60,20 mas. % Al in 39,07 mas. % 
Fe tudi 0,73 mas. % Si. Preostanek silicija je raztopljen v primarnih zmesnih kristalih αAl, ki 
vsebujejo 0,326 mas. % Si ter 0,025 mas. % Fe, ostalo je aluminij. Skupno vsebuje zlitina C 96,80 
mas. % oz. 97,80 vol. % αAl, 1,67 mas. % oz. 1,13 vol. % Al13Fe4 ter 1,53 mas. % oz. 1,07 vol. % 
Al8Fe2Si. 
Tabela 15: Reakcije v ravnotežnem faznem diagramu zlitine C 
Temperatura [°C] Reakcija 
653,90 L → αAl 
650,57 L → (αAl + Al13Fe4) 
629,23 L → (αAl + Al8Fe2Si) 
532,64 (αAl + Al8Fe2Si) → (αAl + Al9Fe2Si2) 








Slika 29: Termodinamični izračuni zlitine C: a) aluminijev kot ravnotežnega faznega diagrama;   b) 
Scheilov diagram teoretične ravnotežne in neravnotežne ohlajevalne krivulje ter krivulje, pri kateri 
ni upoštevan difuzijski koeficient silicija 
Scheilov diagram zlitine C (slika 29b) je bil, tako kot diagram zlitine B, izračunan z dvema 
različnima funkcijama. Ponovno se pojavi bistvena razlika med simuliranim strjevanjem s 
standardno difuzivnostjo silicija in funkcijo hitro difundirajočih elementov. Standardna difuzivnost 
predvideva 79 °C široko strjevalno območje, od 654 °C do 575 °C, v katerem se strjujejo faze αAl, 
Al13Fe4, Al8Fe2Si, Al9Fe2Si2 ter na koncu βSi. Uporaba funkcije hitro difundirajočih elementov pa 
predvideva precej ožje strjevalno območje. Medtem ko se strjevanje primarnih zmesnih kristalov 
αAl v obeh primerih prične pri enaki temperaturi, se pojavi razlika v strjevanju faze Al13Fe4. 
Strjevanje le-te se s standardno difuzivnostjo zaključi pri temperaturi 629,2 °C ter pri 629,5 °C v 
primeru uporabe hitro difundirajočih elementov, prav tako je delež faze večji v primeru uporabe 
funkcije hitro difundirajočih elementov. V zadnjih 2,8 °C simulacija predvideva še strjevanje 
majhnega deleža faze Al8Fe2Si in se zaključi pri TS = 626,4 °C, kar je bližje ravnotežnemu 





TALINA (Standardna difuzivnost) 
TALINA + FCC_A1 (Standardna difuzivnost) 
TALINA + AL13FE4 + FCC_A1 (Standardna difuzivnost) 
TALINA + AL8FE2SI + FCC_A1 (Standardna difuzivnost) 
TALINA + AL9FE2SI2 + FCC_A1 (Standardna difuzivnost) 
TALINA + AL9FE2SI2 + DIAMANT_A4 + FCC_A1 (Standardna dif.) 
TALINA (Hitra difuzivnost) 
TALINA + FCC_A1 (Hitra difuzivnost) 
TALINA + AL13FE4 + FCC_A1 (Hitra difuzivnost) 






Slika 30: Termodinamični izračuni zlitine C: a) celotno območje diagrama vsebnosti faz;                    
b) območje diagrama vsebnosti faz od 0–5,0 mas. % 
Pri temperaturi homogenizacije 600 °C so v zlitini C pri ravnotežnih pogojih prisotne faze αAl, 
Al13Fe4 in Al8Fe2Si. Razmerje med fazama Al13Fe4 in Al8Fe2Si je pri tej temperaturi 1:1, saj je 
vsebnost vsake faze 1,62 mas. %. Vsebnost faze Al13Fe4 s temperaturo pada in pri ravnotežnih 
pogojih ni obstojna pod 560 °C. V temperaturnem območju med 530 °C in 560 °C je poleg αAl 
obstojna le faza Al8Fe2Si, pod to temperaturo pa postane termodinamično bolj obstojna faza 
Al9Fe2Si2. V temperaturnem območju med 460 °C in 530 °C koncentracija Al8Fe2Si konstantno 
pada, sorazmerno pa se viša koncentracija faze Al9Fe2Si2. Pod temperaturo 460 °C sta obstojni le 
fazi Al9Fe2Si2 in αAl, pod temperaturo 290 °C pa se pri ravnotežnih pogojih izloči tudi faza βSi. 
V vzorcih, ki smo jih raziskovali v okviru disertacije, nismo odkrili faz, ki naj bi se v ravnotežnih 
pogojih pojavljale pod temperaturo 500 °C, saj so bile osnovne zlitine A, B in C neravnotežno 
strjevane, vzorci, ki so bili homogenizirani, pa so bili nemudoma gašeni z namenom opazovanja 
mikrostrukture, prisotne pri temperaturi homogenizacije. Pričakovana mikrostruktura vzorcev po 
homogenizaciji je torej takšna, kot je ravnotežna sestava pri teh temperaturah. Medtem ko zlitina 
C že v ravnotežnih razmerah mikrostrukturno precej odstopa od sestave zlitin A in B, smo z 
nadaljnjimi preiskavami ugotovili, da kljub podobnostim med zlitino A in B majhen dodatek silicija 









4.1.2 Diferenčna vrstična kalorimetrija 
Za vse vzorce zlitine A je bila opravljena diferenčna vrstična kalorimetrija. Kot že omenjeno, so 
bile vse meritve opravljene v inertni atmosferi s plinom argonom, s hitrostjo segrevanja 10 K/min 
od sobne temperature do 750 °C. Spodnje krivulje prikazujejo rezultate meritev področja od 630–
700 °C, v katerem zajamemo celotni proces taljenja vzorca, ter področje od 643–650 °C, kjer 
zajamemo področje začetka taljenja (slike 31– 35). Opazen je začetni padec krivulje vzorca A0 
(slika 31b), ki ponazarja začetek taljenja metastabilne faze, ki nastane kot posledica 
neravnotežnega strjevanja zaradi visoke ohlajevalne hitrosti.  
                    
Slika 31: DSC-vzorca A0: a) celotno območje taljenja od 630–700 °C, s pripadajočim odvodom, 
karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b) območje začetka taljenja od 643–650 °C, 
s pripadajočim odvodom in karakterističnima temperaturama 
Ta efekt je viden tudi na vseh nadaljnjih grafih vzorcev zlitine A oz. se je pojavil na vseh vzorcih 
do vzorca A600-24, pri čemer je opazen padec intenzivnosti tega dela grafa od vzorca A600-4 dalje 
(slika 34b). Na vzorcih A600-12 (slika 35b) ter A600-18 (slika 35d) je ta efekt še komaj opazen. 
a) b) 






                
                
                
Slika 32: Rezultati meritev DSC-zlitine A: a, b) DSC-vzorca A600-0; c, d) DSC-vzorca A600-
0,25; e, f) DSC-vzorca A600-0,5; g, h) DSC-vzorca A600-0,75; a, c, e, g) celotno območje taljenja 
630–700 °C, s pripadajočim odvodom, karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b, d, 






                                 Temperatura (°C)                                                                                      Temperatura (°C) 
 
                                 Temperatura (°C)                                                                             Temperatura (°C) 
 
                                 Temperatura (°C)                                                                                       Temperatura (°C) 
 





                   
                 
                   
                    
Slika 33: Rezultati meritev DSC-zlitine A: a, b) DSC-vzorca A600-1; c, d) DSC-vzorca A600-1,5; 
e, f) DSC-vzorca A600-2; g, h) DSC-vzorca A600-3; a, c, e, g) celotno območje taljenja 630–
700 °C, s pripadajočim odvodom, karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b, d, f, h) 
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Slika 34: Rezultati meritev DSC-zlitine A: a, b) DSC-vzorca A600-4; c, d) DSC-vzorca A600-6; 
e, f) DSC-vzorca A600-8; g, h) DSC-vzorca A600-10; a, c, e, g) celotno območje taljenja 630–
700 °C, s pripadajočim odvodom, karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b, d, f, h) 
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Slika 35: Rezultati meritev DSC-zlitine A: a, b) DSC-vzorca A600-12; c, d) DSC-vzorca A600-
18; e, f) DSC-vzorca A600-24; g, h) DSC-vzorca A600-48; a, c, e, g) celotno območje taljenja 
630–700 °C, s pripadajočim odvodom, karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b, d, 
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Z vseh krivulj zlitine A smo odčitali karakteristične temperature taljenja ter jih povzeli na sliki 36. 
Graf prikazuje karakteristične temperature (T1–T3) in talilne entalpije (LT) za vse vzorce, ki so bili 
homogenizirani pri 600 °C in vzorec A0. Z grafa ni razviden trend spremembe karakterističnih 
temperatur ali talilne latentne toplote. Prva označena temperatura (T1) v vzorcih A0 – A600-18 
predstavlja začetek taljenja metastabilne faze Al6Fe (645,5 ± 0,3 °C), druga temperatura (T2) 
predstavlja začetek taljenja stabilne faze Al13Fe4 (648,0 ± 0,5 °C), tretja temperatura (T3) pa 
predstavlja začetek taljenja αAl (656,8 ± 1,5 °C). 
 
Slika 36: Spremembe karakterističnih temperatur in talilne entalpije od vzorcev A0 do A600-48 
Zaradi majhnih razlik med meritvami posameznih vzorcev zlitine A smo zmanjšali nabor nadaljnjih 
raziskovanih vzorcev. Z DSC smo nadaljevali preiskave vzorcev zlitine A, ki so bili 
homogenizirani pri 550 °C, z namenom določitve ustreznosti izbrane temperature homogenizacije. 
Zaradi primerljivosti rezultatov je  bil analiziran tudi drugi vzorec A0 oz. A0_2, saj so bili vzorci 
za homogenizacijo pri temperaturi 550 °C izrezani iz druge palice, kot vzorci za homogenizacijo 
pri temperaturi 600 °C. 
Za analizo so bili poleg vzorca A0_2 izbrani tudi vzorci A550-1, A550-2, A550-4, A550-6, A550-
8, A550-12 A550-24 in A550-48 (slika 37–slika 39). Spodnje krivulje prikazujejo rezultate meritev 
področja 630–700 °C ter področje 643–650 °C. Rezultati kažejo na neustreznost temperature 
550 °C za homogenizacijo zlitine A, saj tudi po 48 h na temperaturi homogenizacije v zlitini ostaja 




                  
                 
                   
                   
Slika 37: Rezultati meritev DSC-zlitine A: a, b) DSC-vzorca A0-2; c, d) DSC-vzorca A550-1; e, f) 
DSC-vzorca A550-2; g, h) DSC-vzorca A550-4; a, c, e, g) celotno območje taljenja 630–700 °C, s 
pripadajočim odvodom, karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b, d, f, h) območje 
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Slika 38: Rezultati meritev DSC-zlitine A: a, b) DSC-vzorca A550-6; c, d) DSC-vzorca A550-8; 
e, f) DSC-vzorca A550-12; g, h) DSC-vzorca A550-24; a, c, e, g) celotno območje taljenja 630–
700 °C, s pripadajočim odvodom, karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b, d, f, h) 
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Slika 39: DSC-vzorca A550-48: a) celotno območje taljenja 630–700 °C, s pripadajočim odvodom, 
karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b) območje začetka taljenja 643–650 °C, s 
pripadajočim odvodom in karakterističnima temperaturama 
Nadaljnje preiskave DSC smo opravili na vzorcih zlitine B. Analizirali smo vzorce B0, B600-1, 
B600-2, B600-4, B600-8, B600-12 in B600-24 (slika 40–slika 41). Spodnje krivulje prikazujejo 
rezultate meritev področja 620–690 °C, v katerem zajamemo celoten proces taljenja vzorca, ter 
področja 634–644 °C.  
Medtem ko Thermo-Calc predvideva zgolj 0,45 °C razlike v likvidus temperaturi med zlitinama A 
in B, je iz rezultatov DSC-meritev razvidna razlika 7,0 ± 0,8 °C, tako med stabilno kot tudi 
metastabilno fazo v zlitinah A in B. Iz rezultatov meritev zlitine B je prav tako razvidno, da že 
majhen dodatek silicija bistveno vpliva na transformacijo metastabilne faze v sistemu Al-Fe. V 
vzorcu B0 je viden pojav metastabilne faze, ki pa je prisoten le do vzorca B600-2 (slika 40f), kjer 
že praktično ni opazen. Glede na rezultate meritev DSC lahko v zlitini A poteka transformacija 
metastabilne faze v stabilno tudi do 18 h, v zlitini B pa se zaključi po 2 h na temperaturi 
homogenizacije 600 °C. V vseh vzorcih je poleg metastabilne faze prisotna še stabilna faza Al13Fe4 
in αAl, kar je razvidno iz pojava druge in tretje karakteristične temperature, enako kot pri zlitini A. 
a) b) 





                       
                 
                 
                 
Slika 40: Rezultati meritev DSC-zlitine B: a, b) DSC-vzorca B0; c, d) DSC-vzorca B600-1; e, f) 
DSC-vzorca B600-2; g, h) DSC-vzorca B600-4; a, c, e, g) celotno območje taljenja 620–690 °C, s 
pripadajočim odvodom, karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b, d, f, h) območje 
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Slika 41: Rezultati meritev DSC-zlitine B: a, b) DSC-vzorca B600-8; c, d) DSC-vzorca B600-12; 
e, f) DSC-vzorca B600-24; a, c, e) celotno območje taljenja 620–690 °C, s pripadajočim odvodom, 
karakterističnima temperaturama ter talilno entalpijo; b, d, f) Območje začetka taljenja 634–
644 °C, s pripadajočim odvodom in karakteristično temperaturo 
Na grafu (slika 42) so prikazane karakteristične temperature taljenja ter talilne latentne toplote 
DSC-analiz zlitine B. Razen tega, da od vzorca B600-4 dalje ni zavedene temperature T1, kar je 
posledica transformacije metastabilne faze, v spremembah karakterističnih temperatur in talilnih 
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Slika 42: Spremembe karakterističnih temperatur in talilne latentne toplote od vzorca B0 do vzorca 
B600-24 
Na naslednjih grafih so prikazane DSC-meritve zlitine C. Analizirani so bili vzorci C0, C600-1, 
C600-2, C600-4, C600-8, C600-12 in C600-24 (slika 43–slika 44). Iz rezultatov DSC-meritev 
zlitine C je težko z gotovostjo sklepati o obstoju metastabilne faze, saj je iz termodinamskih 
izračunov razvidno, da zlitina tudi v ravnotežnem stanju vsebuje tri faze pri temperaturi 600 °C, 
pri kateri je bila gašena mikrostruktura vseh homogeniziranih vzorcev. Glede na pojav treh 
različnih karakterističnih temperatur na krivuljah zlitine C lahko torej potrdimo obstoj faze αAl ter 
v kombinaciji z razumevanjem termodinamičnih izračunov predvidevamo, da najnižja temperatura 





                  
                
                 
                
Slika 43: Rezultati meritev DSC-zlitine C: a, b) DSC-vzorca C0; c, d) DSC-vzorca C600-1; e, f) 
DSC-vzorca C600-2; g, h) DSC-vzorca C600-4; a, c, e, g) celotno območje taljenja 610–690 °C, s 
pripadajočim odvodom, karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b, d, f, h) Območje 
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Slika 44: Rezultati meritev DSC-zlitine C: a, b) DSC-vzorca C600-8; c, d) DSC-vzorca C600-12; 
e, f) DSC-vzorca C600-24; a, c, e) celotno območje taljenja 610–690 °C, s pripadajočim odvodom, 
karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b, d, f) območje začetka taljenja 625–640 °C, 
s pripadajočim odvodom in karakterističnima temperaturama 
Na naslednjem grafu (slika 45) so prikazane karakteristične temperature taljenja ter talilne latentne 
toplote DSC-analiz zlitine C. S krivulj vseh analiziranih vzorcev zlitine C je bilo moč odčitati 3 
karakteristične temperature, njihove spremembe in spremembe talilnih latentnih toplot pa ne kažejo 
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Slika 45: Spremembe karakterističnih temperatur in talilne latentne toplote od vzorca C0 do vzorca 
C600-24 
4.1.3 Rezultati metalografskih preiskav 
4.1.3.1 Optična mikroskopija 
Z optično mikroskopijo smo analizirali vzorce zlitine A, ki so bili homogenizirani od 0 h do 48 h 
ter vzorec A0. Nehomogenizirane in homogenizirane vzorce smo po metalografski pripravi 
analizirali z optičnim mikroskopom (slika 46–slika 48). Med posameznimi vzorci so pri 1000x 
povečavi opazne razlike v obliki in velikosti intermetalnih faz. V vzorcu A0 so vidni zelo drobni 
krogličasti delci ter faze paličaste oblike, ki lahko predstavljajo enako metastabilno fazo. Prav tako 
je vidna nekoliko temnejša in bolj ostroroba faza, ki bi lahko predstavljala stabilno fazo Al13Fe4. 
Že pri drugem vzorcu, ki je bil samo segret na temperaturo homogenizacije 600 °C, je opazen 
začetek konglomeracije metastabilne faze, večinoma po mejah med dendritom in meddendritnim 
področjem. Z daljšanjem časa homogenizacije postane na tem področju opazna rast stabilne faze, 
na področju evtektika pa delci faze rastejo. Iz slik optične mikroskopije je težko napovedati, ali v 
tem procesu poteka zgolj rast delcev metastabilne faze, ali prihaja do transformacije metastabilne 
v stabilno fazo. V času nad 1 h homogenizacije pri 600 °C je opazno področje med stabilno fazo, 
ki meji na αAl in metastabilno fazo v sredini evtektičnega področja. Pojavi se področje brez faze, 
kar kaže, da so se elementi iz metastabilne faze na tem področju raztapljali, posledično so lahko 









Slika 46: Primerjava mikroposnetkov zlitine A z optičnim mikroskopom. Vidne so mikrostrukture 
nehomogeniziranega vzorca ter vzorcev homogeniziranih 0–1 h 
  A600-0,25 
  A600-0   A0 
  A600-1   A600-0,75 









Slika 47: Primerjava mikroposnetkov zlitine A z optičnim mikroskopom. Vidne so mikrostrukture 
vzorcev homogeniziranih 1,5–8 h 
Z daljšanjem časa homogenizacije se bistveno zmanjšuje delež drobnih kroglastih delcev 
metastabilne faze. Že pri vzorcih A600-6 in A600-8 so takšna področja redko opazna, pri vzorcih 
z daljšim časom homogenizacije pa jih pri 1000x povečavi v mikrostrukturi več nismo zasledili. 
  A600-3 
  A600-2   A600-1,5 
  A600-8   A600-6 








Slika 48: Primerjava mikroposnetkov zlitine A z optičnim mikroskopom. Vidne so mikrostrukture 
vzorcev homogeniziranih 10–48 h 
 
 
  A600-18 
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Iz analize mikrostrukture vzorcev zlitine B (slika 49, slika 50) je razvidno, da že sam vzorec B0 
vsebuje več večjih delcev v primerjavi z vzorcem A0, kar pripisujemo višjemu deležu stabilne faze 
Al13Fe4. Slike mikrostrukture homogeniziranih vzorcev nakazujejo na počasnejšo transformacijo 
metastabilne faze v stabilno, vendar ostale analize, DSC in pozneje XRD, kažejo, da je po 4 h 
homogenizacije na 600 °C celotna metastabilna faza transformirana. Iz tega sklepamo, da so drobni 
delci, ki jih vidimo z optičnim mikroskopom pri 1000x povečavi, dejansko delci stabilne faze 
Al13Fe4. V raziskovani zlitini B majhen dodatek silicija zavira pretirano rast delcev, saj so tudi v 
vzorcu B600-24 vidni drobni kroglasti delci, ki jih v vzorcu A600-24 ni bilo opaziti. 
  
  
Slika 49: Primerjava mikroposnetkov zlitine B z optičnim mikroskopom. Vidne so mikrostrukture 
nehomogeniziranega vzorca ter vzorcev, homogeniziranih 0–4 h. 
  B600-1 
  B600-0   B0 






Slika 50: Primerjava mikroposnetkov zlitine B z optičnim mikroskopom. Vidna sta primera 
mikrostrukture vzorcev homogeniziranih od 8–24 h pri 600 °C 
V vzorcu C0 (slika 51) je prisotna tanka razvejana paličasta faza, ki s homogenizacijo transformira 
v okrogle delce. Že v vzorcu C600-0, ki je bil zgolj segret na temperaturo homogenizacije 600 °C, 
je opazna takojšnja sprememba oblike intermetalnih delcev. Čeprav so nekateri delci še ostali 
paličaste oblike, so se njihovi robovi že začeli zaokroževati. V vzorcih C600-1 in C600-4 delci 
paličaste oblike postopoma izginjajo oz. se transformirajo v termodinamično ugodnejše krogličasto 
stanje. V vzorcu C600-8 so redko opazni kakršnikoli paličasti delci ali pa so ti večji v primerjavi s 
tistimi iz manj homogeniziranih vzorcev. Vsi ostali delci so kroglaste oblike, kar je razvidno tudi 
v vzorcih C600-12 in C600-24, v slednjem je opazna tudi rast okroglih delcev. Glede na hitrost 
začetne transformacije pri vzorcu C600-0 lahko potrdimo ugotovitve preizkusov DSC, da se 
celotna metastabilna faza transformira do temperature tališča zlitine ter da kasnejša sprememba 
oblike delcev ni posledica transformacije, ampak zgolj rast delcev. 
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Slika 51: Primerjava mikroposnetkov zlitine C z optičnim mikroskopom. Vidne so mikrostrukture 
nehomogeniziranega vzorca ter vzorcev homogeniziranih 0–24 h 
  
  C600-1 
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  C600-24   C600-12 




4.1.3.2 Elektronska mikroskopija 
Prikazani posnetki mikrostrukture so bili narejeni z vrstičnim elektronskim mikroskopom pri 
2500x povečavi (slika 52). Ob pregledu mikrosposnetkov vzorcev A0, A600-1, A600-4, A600-12, 
A600-24 in A600-48 smo potrdili predpostavke predhodnih analiz. Prevladujoča faza, ki se 
pojavlja v mikrostrukturi vzorca A0, je zelo drobne krogličaste oblike, kar so v resnici drobne 
palčke in jim pripisujemo metastabilno strukturo. Da so delci dejansko paličaste oblike, je moč 
opaziti po sencah, ki se pojavijo pri SEM-mikroposnetkih, ki pa niso opazne pri mikroposnetkih, 
opravljenih s svetlobnim mikroskopom. Takoj pri naslednjem vzorcu A600-1 je razvidna rast 
drobnih delcev na sredini evtektičnega področja. Predvidevamo, da je ta pojav zgolj rast 
metastabilnih delcev, saj predhodne meritve DSC ter kasnejše XRD jasno prikažejo obstoj 
metastabilne faze. Transformacija metastabilne faze v stabilno pa poteka na meji med evtektičnim 
področjem in matrico αAl. Na tem območju je po celotnem vzorcu opazen nastanek in rast večjih 
delcev stabilne faze Al13Fe4. Transformacija poteka tako, da na robu matrice αAl nukleirajo delci 
Al13Fe4, ki so pri danih pogojih termodinamično stabilnejši od metastabilnih delcev, zaradi česar 
se elementi metastabilnih delcev začnejo raztapljati v matrico, presežek železovih atomov pa 
difundira od metastabilnih delcev do stabilnih. Posledica tega procesa je pojav brezfaznega 
področja med stabilno in metastabilno fazo, ki se z daljšanjem časa homogenizacije širi. Ob 
pregledu vzorcev z daljšim časom homogenizacije lahko opazimo napredovanje transformacije, saj 
delci faze Al13Fe4 rastejo, brezfazno področje pa se širi. Zaradi daljših difuzijskih poti, ki nastanejo 
ob širjenju brezfaznega področja, postane termodinamično bolj ugodno, da delci stabilne faze pri 
daljših časih homogenizacije nukleirajo tudi na sredini evtektičnega področja. Tak pojav lahko 
opazimo pri vzorcu A600-4, kjer je vidna rast enega takšnega delca, pri vzorcu A600-12 pa je ta 
proces že skoraj zaključen. V celotnem vzorcu smo odkrili le še redka mesta, kjer se je pojavila 
drobna kroglasta oblika delcev, ki ji pripisujemo metastabilno strukturo, saj je proces 
transformacije skoraj zaključen. 
V vzorcu A600-24 in A600-48 področij drobnega evtektika nismo zasledili, saj je bila celotna 










Slika 52: Primerjava posnetkov mikrostrukture zlitine A z vrstičnim elektronskim mikroskopom. 
Vidne so mikrostrukture nehomogeniziranega vzorca ter vzorcev homogeniziranih 1–48 h 
Majhen dodatek silicija, ki ga vsebuje zlitina B v primerjavi z zlitino A, drastično vpliva na videz 
mikrostrukture vseh vzorcev (slika 53), vendar so rezultati analize mikroposnetkov lahko 
zavajajoči. Primerjava nehomogeniziranih vzorcev A0 in B0 pokaže, da so metastabilne faze v 
zlitini B precej večje in bolj ostre v primerjavi s tistimi v zlitini A. Termične in rentgenske analize 
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kljub tej razliki kažejo prisotnost enake metastabilne faze v zlitini A in B, kar pomeni, da se 





Slika 53: Primerjava posnetkov mikrostrukture zlitine B z vrstičnim elektronskim mikroskopom. 
Vidne so mikrostrukture nehomogeniziranega vzorca ter vzorcev homogeniziranih od 1–24 h 
Delci ostre paličaste oblike, ki se pojavljajo že v vzorcu B0, so delci stabilne faze Al13Fe4, kar smo 
potrdili z rentgenskimi analizami. V homogeniziranih vzorcih je opazen vpliv transformacije 
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metastabilne faze v stabilno. Medtem ko so v vzorcu B600-1 opazni že nekoliko bolj zaobljeni 
delci, lahko v vzorcih z daljšim časom homogenizacije opazimo podoben pojav transformacije, kot 
v zlitini A. V vzorcih B600-4 in B600-12 je opazno brezfazno področje ter rast večjih paličastih 
delcev na meji med αAl in evtektičnim področjem. V vzorcu B600-12 opazimo tudi rast delca 
paličaste oblike znotraj evtektičnega področja. Prvotna trditev zavajajočih rezultatov 
mikrostrukturnih posnetkov zlitine B izhaja iz dejstva, da so tudi v vzorcih B600-12 in B600-24 
opazna področja evtektika z drobnimi kroglastimi delci, ki nakazujejo obstoj metastabilne faze, 
enako, kot drži za zlitino A. Rentgenske in termične analize pa kažejo, da je v zlitini B 
transformacija metastabilne faze v stabilno Al13Fe4 skoraj dokončno potekla po dveh urah 
homogenizacije ter da vzorci vsebujejo zgolj stabilno fazo Al13Fe4 in primarne zmesne kristale αAl. 
Iz tega sklepamo, da so drobni kroglasti delci kljub vsemu že transformirani delci stabilne faze  
Al13Fe4 in da po 4 h homogenizacije v zlitini B poteka zgolj še rast delcev. 
Razlika v mikrostrukturi med zlitino C in ostalima zlitinama je opazna tako v litem stanju, kot tudi 
v homogeniziranih vzorcih (slika 54). Morfologija metastabilne faze, ki se pojavi v vzorcu C0 je 
popolnoma drugačna od metastabilne faze v zlitini A. Na sliki 54a je mikrostruktura iz literaturnega 
vira [103], ki prikazuje metastabilno fazo AlmFe in je podobnega izgleda, kot faza v vzorcu C0. 
Paličasti delci, ki so opazni v vzorcu C600-1 se pojavljajo tudi v litem stanju zlitine C, kar indicira 
strjevanje faze Al13Fe4 v zlitini C. Transformacija metastabilne faze v stabilno v zlitini C poteče 
hitro, saj je v vzorcu C600-1 ni moč zaslediti, kar potrjuje predpostavke predhodnih analiz. Z 
daljšanjem časa homogenizacije je opazna rast delcev. 
Sestavo faz, ki se pojavljajo v vzorcih, smo preiskali z energijsko disperzijsko spektroskopijo 
(EDS). Analizirali smo enake vzorce, kot pri klasični SEM-analizi. 
Na slikah 55–68 so prikazani rezultati EDS-meritev. Na mikroposnetkih so označena merilna mesta 
ter dodane tabele z rezultati meritev posameznih mest. Pri EDS-meritvah pričakujemo večja 
odstopanja od stehiometričnih vrednosti analiziranih faz, saj meritev zazna tudi vrednosti matrice. 
Iz tega razloga je EDS-meritev primerna za oceno faze in ugotavljanje sprememb v vsebnostih 









    
  
Slika 54: Primerjava slik mikrostrukture zlitine C z vrstičnim elektronskim mikroskopom in 
mikroposnetka iz literature. Vidne so mikrostrukture nehomogeniziranega vzorca ter vzorcev 
homogeniziranih 1–24 h 
Velik vpliv na meritve ima velikost analiziranega delca. Pri večini meritev je zato vsebnost legirnih 
elementov nižja od stehiometrične, ki za stabilno fazo Al13Fe4 znaša od 37,3 do 40,7 mas. % Fe, 
ostalo je aluminij, ter za metastabilno fazo Al6Fe 20,0 mas. % Fe. Pri meritvah zlitin B in C v 
mikrostrukturi zasledimo tudi faze, ki vsebujejo silicij, katerih stehiometrične vrednosti bi morale 
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znašati 31,6 mas. % Fe in 7,8 mas. % Si za fazo Al8Fe2Si in 25,6 mas. % Fe in 12,8 mas. % Si za 
fazo Al9Fe2Si2. 
 
Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 94,58 99,98 
Fe [mas. %] 5,42 0,02 
 
Mesto 3 Mesto 4 Mesto 5 
99,95 99,91 99,92 
0,05 0,09 0,08 
 
Slika 55: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec A0. Mikroposnetek je bil narejen 
z metodo povratno sipanih elektronov pri 2500x povečavi. Merilno mesto 1 predstavlja meritev 
sestave evtektika, mesta 2–5 pa meritev matrice αAl. 
 
Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 86,78 96,60 







Slika 56: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec A0. Mikroposnetek je bil narejen 
z metodo povratno sipanih elektronov pri 5000x povečavi. Mesti 1 in 3 predstavljata meritev delca 
metastabilne faze paličaste oblike, mesto 2 pa meritev evtektika. 
Na naslednjem mikroposnetku (slika 57) so prikazani rezultati meritev na vzorcu A600-4. 
Analizirano je bilo tudi »brezfazno« območje, ki ga predstavlja meritev št. 4. Rezultati kažejo višjo 













Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 94,68 86,12 
Fe [mas. %] 5,32 13,88 
 
Mesto 3 Mesto 4 Mesto 5 
99,90 98,07 80,38 
0,10 1,93 19,62 
 
Slika 57: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec A600-4. Mikroposnetek je bil 
narejen z metodo povratno sipanih elektronov pri 2500x povečavi. Merilno mesto 1 predstavlja 
področje evtektika, mesto 2 transformirano stabilno fazo v sredini evtektičnega področja, mesto 3 
matrico αAl, mesto 4 »brezfazno« področje in mesto 5 transformirano stabilno fazo na meji med 
matrico in evtektikom. 
 
Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 81,86 90,31 
Fe [mas. %] 18,14 9,69 
 





Slika 58: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec A600-12. Mikroposnetek je bil 
narejen z metodo povratno sipanih elektronov pri 2500x povečavi. Meritvi 1 in 4 predstavljata 














Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 75,06 74,51 






Slika 59: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec A600-12. Mikroposnetek je bil 
narejen z metodo povratno sipanih elektronov pri 20000x povečavi. Kljub visoki povečavi rezultati 
ne dosežejo stehiometričnih vrednosti. Merilni mesti 1 in 2 predstavljata meritve delca stabilne 
faze, mesto 3 predstavlja meritev matrice αAl. 
Na vzorcu A0 je bila opravljena linijska analiza čez celotno dendritno vejo, saj se lahko zaradi 
neravnotežnega strjevanja pojavijo razlike v koncentraciji legirnih elementov znotraj matrice αAl 
(Slika 60). Linijska analiza ni pokazala bistvene razlike v porazdelitvi legirnih elementov med 
sredico dendrita in njegovim robom. Teorija sicer predpostavlja, da bo na robu dendritne veje 
presežek legirnih elementov, v našem primeru železa, ter da bo posledično v sredici dendrita 
primanjkljaj železa. Takšnega vpliva z linijsko analizo nismo zasledili. 
EDS-analize vzorcev zlitine B so pokazale določeno vsebnost silicija v vsakem delcu in matrici. 
Rezultati so prikazani na slikah 61–63. Delež silicija nikoli ne preseže vrednosti 1,0 mas. %, kar 
pomeni, da vzorci ne vsebujejo katere izmed faz iz sistema Al-Fe-Si, ampak so faze Al-Fe, v katerih 












Slika 60: Linijska analiza čez celoten presek dendritne veje v vzorcu A0. Zgornji graf: prikaz 
poteka analize; spodnji graf: krivulja spremembe koncentracije Fe čez celoten potek analize, 
podana z jakostjo signala Kα1 
 
Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 78,15 77,49 
Si [mas. %] 0,64 0,55 
Fe [mas. %] 21,21 21,96 
 





Slika 61: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec B0. Mikroposnetek je bil narejen 
z metodo povratno sipanih elektronov pri 5000x povečavi. Visoka deleža Fe v delcih z merilnih 
mest 1 in 2 predstavljata delca stabilne faze, mesto 3 predstavlja delec metastabilne faze, mesto 4 










Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 74,28 79,55 
Si [mas. %] 0,53 0,49 
Fe [mas. %] 25,19 19,96 
 





Slika 62: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec B600-4. Mikroposnetek je bil 
narejen z metodo povratno sipanih elektronov pri 2500x povečavi. Merilna mesta 1, 2 in 3 
predstavljajo delce stabilne faze, mesto 4 predstavlja meritev matrice αAl. 
 
Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 74,52 68,62 
Si [mas. %] 0,45 0,53 
Fe [mas. %] 25,03 30,85 
 





Slika 63: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec B600-24. Mikroposnetek je bil 
narejen z metodo povratno sipanih elektronov pri 2500x povečavi. Merilna mesta 1, 2 in 3 
predstavljajo delce stabilne faze, mesto 4 predstavlja meritev matrice αAl. Tudi po 24 h  
















Rezultati EDS analize vzorcev zlitine C so prikazani na slikah 64–68. V vzorcu C0 sta opazni dve 
različni fazi. Slika 64 prikazuje metastabilno fazo AlmFe, slika 65 pa fazo Al13Fe4, ki ima izrazito 
paličasto obliko. V vseh homogeniziranih vzorcih zlitine C nismo zasledili prisotnosti metastabilne 
faze AlmFe. 
 
Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 92,86 79,60 
Si [mas. %] 1,50 4,98 
Fe [mas. %] 5,64 15,42 
 





Slika 64: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec C0. Mikroposnetek je bil narejen 
z metodo povratno sipanih elektronov pri 2500x povečavi. Merilno mesto 1 predstavlja področje 
evtektika metastabilne faze, merilni mesti 2 in 3 predstavljata delca faze Al-Fe-Si in mesto 4 
predstavlja meritev matrice αAl 
 
Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 72,83 76,03 
Si [mas. %] 1,73 1,51 
Fe [mas. %] 25,44 22,46 
 
Mesto 3 Mesto 4 Mesto 5 
84,08 79,89 100 
1,36 2,42 0 
14,56 17,69 0 
 
Slika 65: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec C0. Mikroposnetek je bil narejen 
z metodo povratno sipanih elektronov pri 2500x povečavi. Merilna mesta 1–4 predstavljajo delce 














Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 77,71 81,45 
Si [mas. %] 0,89 0,79 
Fe [mas. %] 21,41 17,76 
 
Mesto 3 Mesto 4 Mesto 5 
94,06 83,49 100,00 
0,96 3,08 0 
4,98 13,43 0 
 
Slika 66: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec C600-1. Mikroposnetek je bil 
narejen z metodo povratno sipanih elektronov pri 2500x povečavi. Merilni mesti 1 in 2 
predstavljata enaka delca, ki sta bila prisotna v vzorcu C0, faze Al-Fe z raztopljenim Si. Mesto 3 
predstavlja meritev sestave evtektičnega področja, mesto 4 meritev delca Al-Fe-Si in mesto 5 
ponazarja meritev matrice αAl. 
 
Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 72,22 78,06 
Si [mas. %] 4,90 4,76 
Fe [mas. %] 22,87 17,17 
 
Mesto 3 Mesto 4 Mesto 5 
81,54 80,55 100,00 
3,71 2,84 0 
14,75 16,61 0 
 
Slika 67: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec C600-4. Mikroposnetek je bil 
narejen z metodo povratno sipanih elektronov pri 2500x povečavi. Merilna mesta 1, 2 in 3 
predstavljajo delce Al-Fe-Si. Mesto 4, kljub paličasti obliki, predstavlja delec Al-Fe-Si in mesto 5 















Element Mesto 1 Mesto 2 
Al [mas. %] 70,58 70,82 
Si [mas. %] 6,52 1,43 
Fe [mas. %] 22,90 27,75 
 





Slika 68: Mesta EDS-analize s pripadajočimi rezultati za vzorec C600-24. Mikroposnetek je bil 
narejen z metodo povratno sipanih elektronov pri 2500x povečavi. Merilni mesti 1 in 3 ponazarjata 
delce Al-Fe-Si, mesto 2 predstavlja stabilno fazo Al-Fe z raztopljenim Si in mesto 4 meritev 
matrice αAl. 
4.1.4 Rentgenska difrakcija 
Na zlitinah A, B in C je bila opravljena rentgenska difrakcija XRD, s katero je bila raziskovana 
vsebnost posameznih faz. Analizirani vzorci so prikazani v tabeli 16. Vzorci so bili odvzeti iz 
sredine rezine spodnje polovice vsakega vzorca, kot je prikazano na shemi v poglavju priprave 
vzorcev (slika 23). 
Tabela 16: Spisek vzorcev za analize XRD 
A0 B0 C0 
A600_0 B600_0 C600_0 
A600_1 B600_1 C600_1 
A600_2 B600_2 C600_2 
A600_4 B600_4 C600_4 
A600_8 B600_8 C600_8 
A600_12 B600_12 C600_12 









Spodnji grafi (slika 69–slika 71) prikazujejo rezultate XRD meritev, na katerih so označeni 
karakteristični 2θ koti za stabilne in metastabilne faze prisotne v raziskovanih vzorcih. Na grafih 
so krivulje vzorcev razporejene v naraščajočem vrstnem redu od spodaj navzgor, od najmanj oz. 
nehomogeniziranega vzorca, do najbolj oz. 24 h homogeniziranega vzorca. 
Pri zlitini A je vidna visoka vsebnost metastabilne faze Al6Fe v vzorcu A0. Intenzivnost vrhov, ki 
predstavljalo metastabilno fazo, se s časom homogenizacije postopno nižajo in v vzorcu A600_8 
niso več prisotni. Rezultati kažejo, da se je transformacija metastabilne faze Al6Fe v stabilno 
Al13Fe4 v 8 h pri 600 °C zaključila. Tak zaključek sicer nasprotuje predhodno izvedenim 
DSC-preiskavam, kjer o popolni transformaciji govorimo po več kot 12 h na 600 °C. Razlog za 
določeno odstopanje v rezultatih pripisujemo natančnosti posameznih meritev, saj obstaja 
verjetnost, da je koncentracija metastabilne faze po 8 h homogenizacije že tako nizka, da ni vidna 
na rentgenskem spektru, saj je meja detekcije približno 3,0 vol. %. Možnost napake je lahko tudi v 
odvzemnem mestu vzorca, vendar smo se temu poizkusili kar se da izogniti, saj smo vzorca za 
XRD in DSC odvzeli iz sosednega mesta na osnovnem vzorcu. 
 
Slika 69: Rezultati XRD analize zlitine A. Prikazano je območje 2θ, ki je relevantno za ustrezen 




S pregledom enakih vrhov kot pri zlitini A, skladno s teoretskimi predpostavkami vsebujejo vzorci 
zlitine B manj metastabilne faze Al6Fe kot zlitina A, posledično se tudi transformacija zaključi v 
krajšem času (slika 70).  
 
Slika 70: Rezultati XRD analize zlitine B. Prikazano je območje 2θ, ki je relevantno za ustrezen 
prikaz rezultatov (15–40°). 
Vrhovi, ki označujejo vsebnost metastabilne faze Al6Fe, popolnoma izginejo pri vzorcu B600-2, 
kar pomeni, da vsebnost silicija v zlitini AlFe1 pozitivno vpliva na hitrost transformacije 
metastabilne faze Al6Fe v stabilno Al13Fe4 oz. je že sama količina metastabilne faze v vzorcu B0 
nižja kot v vzorcu A0. Prav tako v zlitini B ni opazne prisotnosti faz Al8Fe2Si in Al9Fe2Si2. 
Pri meritvah vzorcev zlitine C je opaznih več manjših vrhov, ki kažejo prisotnost stabilne faze 
Al13Fe4 ter faze Al8Fe2Si, tudi v litem stanju vzorca C0. Glede na prikazane rezultate je razvidno, 
da zlitina C tudi v litem stanju ne vsebuje metastabilne faze Al6Fe, kar je v skladu s teoretskimi 
predvidevanji. Na krivuljah vseh meritev se pri kotu 2θ = 34,68° pojavi vrh, ki ga v okviru 





Slika 71: Rezultati XRD analize zlitine C. Prikazano je območje 2θ, ki je relevantno za ustrezen 
prikaz rezultatov (15–40°). 
4.1.5 Meritve upornosti 
Na naslednjih slikah so prikazani rezultati meritev električne upornosti vzorcev A0 (slika 72), B0 
(slika 73) in C0 (slika 74). Na vseh treh grafih je prikazana meritev specifične električne upornosti 
v odvisnosti od časa, pri temperaturi 600 °C. Čeprav je z daljšanjem časa viden padec specifične 
električne upornosti, je pri vzorcih A0 in B0 absolutna vrednost upornosti približno enaka na 
začetku in na koncu meritve, pri vzorcu C0 pa je končna vrednost nižja od začetne. Začetni skok 
krivulje specifične električne upornosti je posledica ogrevanja peči, saj je zaradi regulacije peči v 
tem delu meritve vzorec presegel temperaturo 600 °C. Predvidevamo, da bi krivulja v nasprotnem 
primeru v začetnem segmentu meritve potekala zvezno. Na krivulji vzorca C0 ni opaznega 
visokega začetnega skoka meritve, saj je temperatura meritve le za nekaj stopinj presegla ciljanih 





Slika 72: Graf meritve specifične električne upornosti vzorca A0 pri 600 °C, 24 h 
 





Slika 74: Graf meritve specifične električne upornosti vzorca C0 pri 600 °C, 24 h 
4.1.5.1 Homogenizacija na DSC-napravi 
Z napravo Netzsch Jupiter 449c smo za 24 h pri 600 °C homogenizirali vzorce A0 (slika 75), B0 
(slika 76) in C0 (slika 77). Na naslednjih slikah so prikazani rezultati meritev. V vzorcih A0 in B0 
se po približno 5 h (A0 = 4 h, 57 min; B0 = 5 h, 6 min) pojavi prelom krivulje, ki pa ima različen 
pomen. Pri vzorcu A0 predstavlja ta točka mejo, kjer se zaključi začetni del transformacije, vendar 
se še vedno nadaljujejo določeni toplotni procesi, kar sklepamo iz naklona krivulje. Pri vzorcu B0 
pa se krivulja od omenjene točke 5 h dalje praktično izravna oz. se krivulja skoraj zvezno nadaljuje 
proti rahlemu nagibu, ki se pojavi na koncu 24 h homogenizacije. Na krivulji vzorca A0 se pojavita 
še 2 prelomni točki. Ocenjujemo, da se v območju med 861 min (14 h, 21 min) in 1139 min (18 h, 
59 min) procesi transformacije metastabilne faze Al6Fe v stabilno fazo Al13Fe4 zaključijo. Po 1139 





Slika 75: DSC Simulacija homogenizacije zlitine A 
 
Slika 76: DSC Simulacija homogenizacije zlitine B 
Na DSC-krivulji vzorca C0 sta opazni 2 prelomni točki. Prva pri času 61 min in druga pri času 697 
(11 h, 37 min). Pred prvo prelomno točko krivulja zavije navzgor, kar je, enako kot pri vzorcih A0 
in B0, posledica transformacije metastabilne faze v stabilno. Skladno z ostalimi preizkusi nastopi 
ta prelomna točka zelo zgodaj v preizkusu oz. med potekom homogenizacije. Med prvo in drugo 
točko v vzorcu C0 potekajo drugi procesi, ki so posledica povišane temperature med 
homogenizacijo, kot je izenačevanje kemijske sestave in pozneje rast delcev. Predvidevamo, da se 





Slika 77: DSC Simulacija homogenizacije zlitine C 
4.2 Industrijska zlitina AlFe1Si 
4.2.1 Termodinamične simulacije 
S podatkovno bazo TCAL6 programskega orodja Thermo-Calc smo izračunali ravnotežni fazni 
diagram in Scheilov diagram za industrijsko zlitino EN AW 8079 (slika 78). Ugotovljeno je bilo, 
da sta v temperaturnem območju med 500 °C in 600 °C v ravnotežnih pogojih obstojni le fazi 
Al13Fe4 in αAl. Šele pri 492,0 °C postane stabilna tudi faza Al8Fe2Si. Pri 600 °C je v ravnotežnem 
stanju zlitina sestavljena iz 97,2 mas. % αAl in Al13Fe4. Z nižanjem temperature do 500 °C se 
vsebnost αAl zniža na 97,1 mas. % ter vsebnost Al13Fe4 poviša na 2,9 mas. %.  
 
Slika 78: Termodinamični izračuni industrijskega vzorca: a) aluminijev kot ravnotežnega faznega 





TALINA (Hitra difuzivnost) 
TALINA + FCC_A1 (Hitra difuzivnost) 
TALINA + AL13FE4 + FCC_A1 (Hitra difuzivnost) 
 
TALINA (standardna difuzivnost) 
TALINA + FCC_A1 (standardna difuzivnost) 
 
TALINA + AL13FE4 + FCC_A1 (standardna difuzivnost) 
 





Enako kot pri laboratorijskih zlitinah smo tudi za zlitino EN AW 8079 izračunali Scheilov diagram 
(slika 78b) s standardno funkcijo difuzivnosti atomov in s funkcijo hitro difundirajočih atomov. 
Rezultati so zelo primerljivi z laboratorijskimi vzorci, saj je ponovno opazna velika razlika med 
širino strjevalnega območja med eno in drugo funkcijo, in sicer 20,67 °C. Strjevanje s standardno 
difuzivnostjo se namreč zaključi pri 624,83 °C, s funkcijo hitro difundirajočih atomov pa se 
zaključi pri 645,50 °C. Ponovno je predvideno strjevanje evtektika (αAl + Al13Fe4) in v primeru 
standardne difuzivnosti tudi evtektika (αAl + Al8Fe2Si), s katerim se strjevanje zaključi. 
Iz diagramov deleža faz v odvisnosti od temperature so vidne posledice znižanja topnosti silicija v 
αAl v obliki transformacije faze Al13Fe4 v Al8Fe2Si pri 491,93 °C ter pri temperaturi 382,33 °C, kjer 
nastopi transformacija faze Al8Fe2Si v Al9Fe2Si2. Diagrama sta prikazana na sliki 79. 
  
Slika 79: Termodinamični izračuni industrijske zlitine EN AW 8079: a) celotno območje diagrama 
vsebnosti faz; b) območje diagrama vsebnosti faz od 0–5,0 mas. % 
4.2.2 Diferenčna vrstična kalorimetrija 
Na vzorcih D0, D600-6 in D600-12 je bila opravljena DSC-analiza. Rezultati segrevalnih krivulj 
so prikazani na slikah 80–82. Na vzorcu D0, ki predstavlja lito stanje industrijske zlitine EN AW 
8079, je na začetku taljenja (slika 80 – desno) opazen rahel dvojni prelom, prvi pri 647,4 °C in 
drugi pri 649,6 °C. Ta pojav je posledica prisotnosti metastabilne faze v vzorcu D0, ki pa pri ostalih 
dveh vzorci ni opazen, saj imata na začetku taljenja le en prelom pri 649,2 °C (D600-6; slika 81) 








Slika 80: DSC-vzorca D0: a) celotno območje taljenja 630–720 °C, s pripadajočim odvodom, 
karakterističnimi temperaturami ter talilno entalpijo; b) območje začetka taljenja 642–655 °C, s 
pripadajočim odvodom in karakterističnima temperaturama 
 
Slika 81: DSC-vzorca D600-6: a) celotno območje taljenja 630–720 °C, s pripadajočim odvodom, 
karakterističnima temperaturama ter talilno entalpijo; b) območje začetka taljenja 642–655 °C, s 
pripadajočim odvodom in karakteristično temperaturo 
 
Slika 82: DSC-vzorca D600-12: a) celotno območje taljenja 630–720 °C, s pripadajočim odvodom, 
karakterističnima temperaturama ter talilno entalpijo; b) območje začetka taljenja 642–655 °C, s 
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Na sliki 83 so prikazane primerjave DSC-krivulj vzorcev industrijske zlitine. Z daljšanjem časa 
homogenizacije je vidno tudi nižanje talilne latentne toplote, vendar na podlagi tega pojava ne 
moremo napraviti posebnih zaključkov, saj v laboratorijskih vzorcih tega pojava nismo zasledili in 
je v primeru industrijske zlitine nabor vzorcev morda premajhen za tak zaključek. 
 
Slika 83: Primerjava DSC-krivulj vzorcev D0 (modra), D600-6 (črna) in D600-12 (rdeča):                 
a) celotno območje taljenja 630–720 °C, s pripadajočim odvodom, karakterističnimi temperaturami 
ter talilno entalpijo; b) območje začetka taljenja 642–655 °C, s pripadajočim odvodom in 
karakterističnimi temperaturami 
Kot pri laboratorijskih zlitinah smo vzorec D0 homogenizirali na DSC-napravi 24 h pri 600 °C. 
Rezultati so prikazani na sliki 84. Krivulja po začetnem padcu, ki je posledica segrevanja, postopno 
narašča do časa t = 590 min, kjer se izravna, in pozneje postopno pada. V času naraščanja krivulje 
se pojavita preloma pri 240 min in 390 min.  
 
Slika 84: DSC-simulacija homogenizacije industrijske zlitine EN AW 8079 
a) b) 





4.2.3 Rezultati metalografskih preiskav 
4.2.3.1 Optična mikroskopija 
Z optičnim mikroskopom Olympus BX 61 smo analizirali nehomogenizirani vzorec D0 in 
homogenizirane vzorce od D600-4 do D600-12. Rezultati so prikazani na sliki 85. Poleg dendritov 
αAl so bila opažena tudi področja drobnega evtektika v vzorcu D0, ki smo jih z nadaljnjimi 




Slika 85: Primerjava mikroposnetkov industrijskega vzorca: a) nehomogeniziranega vzorca; b) 







4.2.3.2 Vrstična elektronska mikroskopija 
Zaradi boljšega vpogleda v sestavo evtektičnih področij analiziranih vzorcev industrijske zlitine 
smo naredili posnetke mikrostrukture z vrstičnim elektronskim mikroskopom ZEISS CrossBeam 
550. Slika 86 prikazuje tipične mikrostrukture vzorcev industrijske zlitine. Nehomogenizirani 
vzorec je prikazan na mikrosposnetkih a–c, saj lahko le pri večjih povečavah ločimo delce 
drobnega evtektika metastabilne faze. Delci so na mikroposnetkih označeni kot primarni in 
sekundarni, glede na čas nastanka. Kot primarni delci Al13Fe4 so označeni tisti, ki so nastali iz 
taline, kot sekundarni delci Al13Fe4 pa so označeni transformirani delci faze Al6Fe.  
Na vzorcih D0, D600-4 in D600-12 so bile opravljene tudi EDS-analize. Rezultati omenjenih 
vzorcev so prikazani na sliki 87. Čeprav se pri EDS-analizah ne moremo zanašati na stehiometrično 
natančnost meritev, lahko kljub temu pri meritvah opazimo bistveno razliko med vsebnostjo železa 
v delcih, analiziranih v vzorcu D0, in med delci, analiziranimi v vzorcih D600-4 in D600-12. 
Najmanjši analizirani delec v vzorcu D600-12 vsebuje več kot dvakrat višji delež železa (merilno 
mesto 1, slika 87c), kot najmanjši delec v vzorcu D0 (merilno mesto 3, slika 87a), iz česar lahko 
privzamemo, da je razlika v sestavi enega in drugega delca posledica razlike med metastabilno fazo 
v primeru vzorca D0 in stabilno fazo v vzorcu D600-12.   
Z uklonom povratno sipanih elektronov (EBSD) smo v vzorcih D600-6 in D600-12 potrdili 
prisotnost stabilne faze Al13Fe4. Delci metastabilne faze Al6Fe so premajhni, da bi z omenjeno 
analizo lahko dobili jasno sliko oz. jasen uklon povratno sipanih elektronov. Rezultati analiz 
vzorcev D600-6 (slika 88) in D600-12 (slika 89) so prikazani na naslednjih slikah. Označena sta 






Slika 86: SEM-mikroposnetki nehomogeniziranega vzorca D0 (a–c): a) mikrostruktura z vidnimi 
sivimi področji drobnega evtektika metastabilne faze; b) mikrostruktura vzorca D0 z označenimi 
delci stabilne faze Al13Fe4; c) mikrostruktura vzorca D0 z jasno vidnimi delci metastabilne faze 
Al6Fe; SEM-mikroposnetki homogeniziranih vzorcev z označenimi mesti primarne in sekundarne 







Al Si Fe 
Mesto 1 94,39 0,00 5,61 
Mesto 2 96,01 0,00 3,99 
Mesto 3 95,39 0,00 4,61 
Mesto 4 96,18 0,00 3,82 




Al Si Fe 
Mesto 1 73,90 0,00 26,10 
Mesto 2 79,25 0,00 20,75 
Mesto 3 69,10 0,00 30,90 
Mesto 4 75,08 0,00 24,92 
Mesto 5 98,22 0,00 1,78 




Al Si Fe 
Mesto 1 89,83 0,00 10,17 
Mesto 2 67,53 0,00 32,47 
Mesto 3 77,68 0,00 22,32 
Mesto 4 100,00 0,00 0,00 
Mesto 5 100,00 0,00 0,00 
 
Slika 87: SEM-mikroposnetki vzorcev: a) D0; b) D600-4; c) D600-12; s pripadajočimi oznakami 
merilnih mest EDS in rezultati v tabelah, podanih v mas. % 
 
Slika 88: Mikroposnetek vzorca D600-6 z označenim uklonskim posnetkom in ravninami, ki 
predstavljajo stabilno fazo Al13Fe4. 
 
Slika 89: Mikroposnetek vzorca D600-12 z označenim uklonskim posnetkom in ravninami, ki 




4.3  Modeliranje 
V okviru disertacije je bil razvit model, ki simulira potek transformacije metastabilne faze Al6Fe v 
stabilno Al13Fe4 za zlitino AlFe1. Model je osnovan na podlagi difuzijske enačbe in posledično 
zmožnosti prenosa železovih atomov skozi aluminijevo matrico. Podatki, ki so uporabljeni za 
izračune, so prikazani v tabeli 17. Tabela 18 vsebuje osnovne parametre za numerični model. 
Tabela 17: Koeficienti za izračun difuzijske enačbe zlitine AlFe1 [59] 
Element Difuzijski koeficient 
D [10-4 m2/s] 




Fe 53 183,4 793–922 
Al 1,71 144,4 673–883 
 








matrice   
[nm3] 




mest na a03 
Al13Fe4 0,35 0,01502  0,01659 a = 0,40495 1 
Al6Fe 0,35 0,01497  0,01659 a = 0,40495 1 
 
4.3.1 Določevanje porazdelitvene funkcije velikosti delcev 
Zaradi zahteve modela po porazdelitveni funkciji delcev znotraj posameznega vzorca smo s 
programom ImageJ analizirali posnetke, pridobljene z vrstičnim elektronskim mikroskopom 
ThermoFisher Scientific Quattro S na poljsko emisijo (FEG SEM), s tehnologijo povratno sipanih 
elektronov. To smo uporabili zaradi boljšega barvnega kontrasta med matrico in delci, v primerjavi 
s klasično metodo sekundarnih elektronov. S funkcijo Large Area Capture smo pridobljeno veliko 
področje razdelili na več manjših posnetkov z 2500x povečavo. Spodnja shema prikazuje potek 
ovrednotenja velikosti vsakega posameznega delca. slika 90 je primer mikrostrukture vzorca 
A600_24, pred analizo, med njo in po njej. Med analizo se pojavi tudi napaka, saj se občasno več 






Slika 90: Grafična analiza SEM-mikroposnetkov vzorca A600_24 pri 2500x povečavi: a) izvirni 
SEM-mikroposnetek; b) obdelani SEM-mikroposnetek (delci so po barvnem spektru ločeni od 
matrice); c) obdelani SEM-mikroposnetek z oštevilčenimi delci. 
Na sliki 91 so prikazani rezultati porazdelitvene funkcije vzorca A0, ki so bili pridobljeni z 
omenjeno analizo. Program ImageJ izvozi površino vsakega delca, ki je relativna glede na skalo 
slike. Zaradi omejitev modela smo vsak delec obravnavali kot krog in iz površin delcev izračunali 
polmer vsakega delca. 
 
Slika 91: Porazdelitvena funkcija delcev v vzorcu A0. Graf prikazuje število delcev z določenim 
polmerom (r) v volumnu 1 cm3, v odvisnosti od polmera (r). 
4.3.2 Izračun topnostnega produkta 
Po principu, ki ga je opredelil Sigli [100], smo z enačbo masne bilance (4.1) izračunali topnostne 
produkte, katerih vrednosti so prikazane na sliki 92. Zaradi odvisnosti topnosti železa v aluminijevi 
matrici od temperature, je graf prikazan v obliki naravnega logaritma topnostnega produkta Kp v 
odvisnosti od 1000/T. 












𝑎 predstavlja koncentracijo elementa i v trdni raztopini, 𝑥𝑖
𝑝
 pa predstavlja atomski delež elementa 
i v intermetalni fazi. Topnost železa v aluminiju pri temperaturi T je bila izračunana s pomočjo 
programskega orodja Thermo-Calc. 
Ravnotežje na meji faza–matrica smo izračunavali preko topnostnega produkta ob upoštevanju 
Gibbs-Thomsonovega efekta. 
 
Slika 92: Topnostni produkt Kp, prikazan v logaritemski odvisnosti od 1000/T. 
4.3.3 Shema modela 
Slika 93 prikazuje shemo modela, v kateri je prikazano zaporedje procesov v numeričnem modelu. 
Najprej določimo nabor vhodnih parametrov, ki so kemijska sestava, temperatura v odvisnosti od 
časa, skupni čas simulacije, difuzijske parametre za vsak element, delež matrice, ki sodeluje pri 
difuziji atomov, površinsko napetost in koeficient energijske bariere za nukleacijo. Inicializaciji 
sledi izračun kritičnega radija in nukleacijske aktivacijske energije v vsakem časovnem koraku 
vsake posamezne faze. V notranji zanki znotraj časovnega koraka za vsak razred izračunamo 
ravnotežno koncentracije na meji faza–matrica ob upoštevanju Gibbs-Thomsonovega efekta, 
hitrost rasti in radij, na katerega znotraj časovnega koraka zraste meja med intervaloma 
porazdelitvene funkcije za vsak razred. V zanki nadalje iz porazdelitve izračunamo delež izločene 
faze, število precipitatov in povprečen radij. Enake podatke dobimo na koncu notranje zanke, ki 





Slika 93: Shema poteka modela transformacije metastabilne faze Al6Fe v stabilno Al13Fe4 ter rasti 




4.3.4 Rezultati simulacije kinetike fazne transformacije 
Z uporabo izdelanega modela smo z naborom različnih parametrov simulirali kinetiko 
transformacije metastabilne faze Al6Fe v stabilno fazo Al13Fe4. Ti parametri so: temperatura 
homogenizacije (T), delež matrice, ki sodeluje pri transformaciji, difuzijski koeficient (D), 
površinska napetost (γ) in koeficient energijske bariere za nukleacije (dG), ki poda odstopanje od 
homogene nukleacije. Vse simulacije smo začeli tako, da smo nastavili začetno temperaturo na 
500 °C in jo linearno povečevali tako, da se v času 10 min dvigne na izbrano temperaturo. Na 
izbrani temperaturi smo nato simulirali žarjenje (homogenizacijo), ki traja 12 ur. Po končani 
simulaciji smo dobljene podatke analizirali in izrisali ustrezne grafe in jih primerjali z rezultati 
eksperimentalnih meritev XRD, pri katerih smo upoštevali napako meritev. Za uspešen opis 
transformacije smo določili, da pri procesu sodeluje 10,0 % matrice, saj se med eksperimentalnimi 
analizami precipitati pojavijo zgolj na robovih dendritnega področja. Večino simulacij smo naredili 
pri T = 600 °C, saj smo pri tej temperaturi izvedli tudi večino eksperimentalnih meritev. Da bi 
ugotovili, kako temperatura vpliva na kinetiko transformacije, smo izvedli še simulacije pri 
temperaturah 550, 580, 610 in 620 °C. Model je zgrajen na predpostavki, da kinetika difuzije železa 
omejuje hitrost transformacije pri izbrani temperaturi. Simulacije smo začeli z variacijo površinske 
napetosti. V razumnem razponu velikosti površinske energije se nismo uspeli približati rezultatom 
eksperimentalnih meritev. Površinsko energijo se pri modeliranju metalurških procesov običajno 
uporablja kot prilagoditveni parameter, saj jo je eksperimentalno zelo težko natančno določiti. Enak 
pojav je bil opazen pri spreminjanju energijske bariere za nukleacijo, kjer se prav tako nismo uspeli 
približati eksperimentalnim rezultatom. Z variacijo difuzijskega koeficienta smo ugotovili, da se 
pri povišanju za približno en velikostni red dobro približamo eksperimentalni hitrosti 
transformacije. Razmerje med difuzijskima koeficientoma železa in aluminija znaša približno 
1 : 10 pri 600 °C, kar vodi do predpostavke, da kinetika transformacije ni omejena le s hitrostjo 
difuzije železa, ampak pri transformaciji sodeluje tudi difuzija oz. samodifuzija aluminija. Za 
difuzijski koeficient je bila upoštevana efektivna difuzija oz. razmerje med difuzijo železa in 
aluminija, ki smo ga določili na podlagi razmerja atomov, prisotnih v transformaciji. Z 
upoštevanjem 10 % matrice je bilo izbrano razmerje med difuzijskim koeficientom Fe/Al = 1/10. 
Ker je v raziskovanem temperaturnem območju difuzijski koeficient aluminija 10x višji od 
difuzijskega koeficienta železa, smo za efektivni difuzijski koeficient izbrali Deff. = 9 x DFe. S tako 




energijske bariere za nukleacije, in sicer tako, da smo dobili najboljše ujemanje med rezultati 
simulacij in eksperimentov. Ti vrednosti sta za površinsko napetost 0,35 J/m2 ter za koeficient 
energijske bariere za nukleacijo 1,0 %. Rezultati simulacije se zelo dobro ujemajo z rezultati 
eksperimentalnih meritev, kar prikazuje slika 94. 
 
Slika 94: Sprememba volumskih deležev metastabilne faze Al6Fe in stabilne faze Al13Fe4. 
Primerjava rezultatov simulacije z eksperimentalnimi podatki XRD-meritev z upoštevanjem 
napake meritev 
Z modelom lahko zasledujemo, kako se s časom spreminjata funkciji porazdelitve po velikosti faz 
za  posamezni fazi. Sprememba porazdelitve po velikosti delcev faze Al6Fe je prikazana na sliki  
95a. Vidimo, da v začetni fazi segrevanja (t < 100 s) ostaja porazdelitvena funkcija skoraj 
nespremenjena in se začne opazno spreminjati šele po 500 sekundah simulacije. Na slikah 95b–d 
je prikazana sprememba porazdelitve po velikosti delcev Al13Fe4. Zaradi razlik reda 10
4 v 
maksimumu porazdelitvenih funkcij smo to spremembo prikazali na treh ločenih grafih. Slika 95b 
prikazuje porazdelitvene funkcije  faze Al13Fe4 po 1 in 10 s. Velika gostota število delcev (2 x 10
15 
cm-3) je posledica takojšnje nukleacije na začetku segrevanja, ker je gonilna sila za transformacijo 
najvišja. Večina nukleiranih delcev ne doseže kritičnega polmera in se raztopi, ostali pa rastejo 






Slika 95: Spremembe porazdelitvene funkcije prikazane s številom delcev z določenim polmerom 
(r) v volumnu 1 cm3, v odvisnosti od polmera (r), po različnih časih homogenizacije: a) sprememba 
porazdelitve faze Al6Fe, b) sprememba porazdelitve faze Al13Fe4 s povečavo v območju analiz pri 
t = 1–10 s, c) sprememba porazdelitve faze Al13Fe4 s povečavo v območju analiz pri t = 100  s, d) 
sprememba porazdelitve faze Al13Fe4 s povečavo v območju analiz pri t = 500 s–12 h 
Na naslednjih grafih so prikazani rezultati simulacij, pri katerih smo variirali zgoraj omenjene 
vhodne parametre. Vsi grafi vsebujejo vrednosti eksperimentalnih meritev z napakami, krivuljo 
uspešne simulacije ter krivuljo s spremenjenim vhodnim parametrom (črtkana črta). Slika 96 (a–d) 
prikazuje vpliv temperature homogenizacije na transformacijo metastabilne faze v stabilno. 
Prikazane so simulacije s temperaturo homogenizacije 550, 580, 610 in 620 °C. Iz teh simulacij 
vidimo, da ima temperatura izredno velik vpliv na kinetiko transformacije, kar je pričakovan 
rezultat, saj je difuzijski koeficient eksponentno odvisen od temperature. Vidimo, da zniževanje 








Slika 96: Sprememba volumskih deležev metastabilne faze Al6Fe in stabilne faze Al13Fe4 v 
odvisnosti od temperature homogenizacije: a) T = 550 °C, b) T = 580 °C, c) T = 610 °C,                      
d) T = 620 °C 
Spodnja grafa (slika 97) prikazujeta vpliv difuzijskega koeficienta na potek transformacije. Slika 
97a prikazuje spremembo volumskega deleža faz v primeru uporabe difuzijskega koeficienta 
železa. Slika 97b prikazuje spremembo volumskega deleža faz v primeru uporabe tridesetkratnika 








Slika 97: Sprememba volumskih deležev metastabilne faze Al6Fe in stabilne faze Al13Fe4 v 
odvisnosti od difuzijskega koeficienta: a) D = 53 x 10-4 m2/s, b) D = 1500 x 10-4 m2/s 
Slika 98 prikazuje primerjavo uspešne simulacije in simulacije, pri katerih smo variirali koeficient 
energijske bariere za nukleacijo dG. Iz grafa na sliki 98a je razvidno, da znižanje dG na vrednost 
0,0001 pospeši le začetni del transformacije, nima pa vpliva na končni delež katerekoli izmed faz, 
kar je pričakovan rezultat, saj je ta koeficient povezan z nukleacijo, ki pa poteka samo v začetni 
fazi transformacije. Slika 98b prikazuje vpliv povišanja dG na vrednost 0,9. S tako visokim 
deležem homogene nukleacije transformacija ne poteče, saj nastane premalo nukleusov, iz katerih 
bi se lahko transformacija razvila. 
Enako kot pri spremembi dG ima znižanje površinske napetosti pomemben vpliv le v začetni fazi 
transformacije, na končni delež posamezne faze pa bistveno ne vpliva. Znatno povišanje površinske 
napetosti preprečuje transformacijo metastabilne v stabilno fazo. Rezultati spremembe površinske 





    
Slika 98: Sprememba volumskih deležev metastabilne faze Al6Fe in stabilne faze Al13Fe4 v 
odvisnosti od deleža homogene nukleacije: a) dG = 0,0001, b) dG = 0,9 
  
Slika 99: Sprememba volumskih deležev metastabilne faze Al6Fe in stabilne faze Al13Fe4 v 











Termodinamične simulacije so dober indikator ravnotežnega stanja oz. stanja, ki je cilj 
homogenizacijskega žarjenja. S programom Thermo-Calc smo pridobili ključne informacije o 
vplivu dodatka silicija zlitini AlFe1 na stabilnost posameznih faz iz binarnega sistema Al-Fe in 
ternarnega sistema Al-Fe-Si, na njihovo temperaturno območje obstojnosti in topnosti elementov 
v vseh fazah. Rezultati kažejo, da sta pri nizkih vsebnostih silicija v temperaturnem območju 
homogenizacije (550–600 °C) obstojni zgolj fazi Al13Fe4 in matrica αAl. V našem primeru so to 
zlitine A, B ter industrijska zlitina EN AW 8079, med katerimi nobena zlitina ni vsebovala več kot 
0,1 mas. % Si. Povišanje silicija iz 0,08 na 0,44 mas. % ima v ravnotežnem stanju velik vpliv na 
stabilnost faz v omenjenem temperaturnem območju. Pri temperaturi 600 °C so namreč obstojne 
faze Al13Fe4, Al8Fe2Si in matrica αAl, z znižanjem temperature pod 560 °C pa pridemo v območje 
stabilnosti faz Al8Fe2Si in αAl. Višji deleži silicija imajo tudi pomemben vpliv na solidus 
temperaturo, saj se s povišanjem deleža silicija iz 0,08 na 0,44 mas. %, solidus temperatura zniža 
s 653,58 °C na 629,23 °C. Takšne spremembe so pomembne predvsem pri predpisovanju programa 
homogenizacijskega žarjenja, saj se je v celotnem procesu treba izogniti nataljevanju neravnotežnih 
evtektikov. Glede na predloge, ki jih podaja Totten [58], se je temu moč izogniti s temperaturo 
homogenizacijskega žarjenja, ki je 25–50 °C nižja od solidus temperature. V primeru 
homogenizacije zlitine C je zato temperatura 600 °C zgornja meja, ki je predvidoma tudi najbolj 
učinkovita zaradi povečane difuzivnosti atomov. Termodinamične simulacije žal ne upoštevajo 
obstoja metastabilnih faz, ki lahko nastanejo pri neravnotežnem strjevanju. Tudi Scheilovi 
diagrami, ki predvidevajo neravnotežno strjevanje, uporabljajo faze iz baze podatkov TCAL6, ki 
ne vsebuje faze Al6Fe. Kljub temu so rezultati Scheilovih diagramov pomembni za razumevanje 
razlik med ravnotežnim in neravnotežnim strjevanjem, saj prikažejo spremembe v trdnih fazah, 
spremembe v temperaturnem področju strjevanja in posledično tudi razlikah v solidus temperaturi. 
Iz Scheilovih diagramov je tudi razvidno, da je za izračune raziskovanih zlitin bolj primerna 
uporaba funkcije hitro difundirajočih atomov silicija, saj klasična difuzivnost predvideva konec 
strjevanja zlitine C šele pri 575 °C. V takšnem primeru bi se vzorci med homogenizacijo pri 600 °C 
začeli delno taliti, do tega pojava pa med žarjenjem ni prišlo. Primerjava rezultatov meritev DSC 
in termodinamičnih simulacij prav tako potrjuje večjo točnost simulacij Scheilovih diagramov z 
uporabo funkcije hitro difundirajočih silicijevih atomov, ki predvideva solidus temperaturo pri 




vzorcev zlitine B pri 642,1 °C, če upoštevamo začetek taljenja stabilne faze Al13Fe4 in ne začetek 
taljenja metastabilne faze. Razlika med termodinamično simulacijo in DSC meritvijo torej znaša 
4,7 °C, kar je precej manj, kot v primeru upoštevanja standardne difuzivnosti atomov v izračunu, 
ki predvideva solidus temperaturo za zlitino B pri 627,2 °C, s 14,9 °C odstopanja od DSC-meritev. 
Pri zlitini C se pokaže še večje odstopanje, saj znaša povprečje solidus temperature vseh meritev 
630,6 °C, torej znaša razlika med simulacijo in DSC 4,2 °C. Z uporabo standardne difuzivnosti 
znaša ta razlika 51,4 °C, saj simulacija predvideva konec strjevanja pri 575,0 °C. 
Pomembna primerjava termodinamičnih simulacij nastopi med zlitino B in industrijskim vzorcem. 
Med njima ni večjih razlik v kemijski sestavi, saj vsebujeta enak delež silicija (0,08 mas. %), 
mas. % Fe je v industrijskem vzorcu večji za 0,02 mas. % (zlitina B = 1,10 mas. % Fe; ind. 
vz. = 1,12 mas. % Fe), v kalkulacijah pa so bili v primeru industrijskega vzorca upoštevani tudi 
ostali elementi, katerih vrednost je znašala skupaj 0,01 mas. % (tabela 11). Na naslednji sliki sta 
prikazana diagrama vsebnosti faz v odvisnosti od temperature za zlitino B (slika 100a) in 
industrijski vzorec (slika 100b). Temperaturno območje, v katerem poteka homogenizacija 
obravnavanih zlitin je praktično enako pri obeh vzorcih, le delež faze Al13Fe4 je nekoliko nižji pri 
laboratorijskem vzorcu, kar je skladno z manjšo razliko v vsebnosti železa.  
 
Slika 100: Diagrama vsebnosti faze v odvisnosti od temperature; a) Zlitina B; b) Industrijska zlitina 
Razlike se tudi pojavijo pri temperaturah pod 180 °C, kjer bi se v ravnotežnih pogojih v industrijski 





predvidevajo vsebnost teh faz pod 0,1 mas. %, jih realno ne zasledimo v mikrostrukturi vzorcev. 
Čeprav simulacije predvidevajo podobnosti oz. enakosti vzorca B in industrijskega vzorca, so 
ostale analize pokazale večje razlike. Tak rezultat je indikator pomembnosti ostalih parametrov 
med proizvodnjo zlitin, predvsem ohlajevalne hitrosti. 
Na sliki 101 je prikazana primerjava krivulj A0, A600-12 ter A600-48. Iz primerjave je razviden 
pojav zmanjševanja količine metastabilne faze ter na koncu popolne transformacije metastabilne v 
stabilno fazo. Kljub predvidevanjem, da se homogenizacija zlitine A pri 600 °C zaključi po 8–12 
h, je iz meritev DSC razvidno, da nekaj metastabilne faze v vzorcu ostaja tudi po 18 h na 
temperaturi homogenizacije. Občutljivost meritve DSC namreč omogoča, da v vzorcih zaznamo 
tudi najmanjša odstopanja v sestavi. 
 
Slika 101: Primerjava DSC-krivulj A0 – modra, A600-12 – zelena in A600-48 – rdeča. Prikazano 
je območje začetka taljenja v temperaturnem območju med 643 °C in 650 °C s pripadajočimi 
odvodi.  
Na sliki 102 je prikazana primerjava DSC-krivulj B0, B600-2 ter B600-24. Tako kot v primeru 
zlitine A je tudi v zlitini B iz primerjave razviden pojav zmanjševanja količine metastabilne faze 
ter na koncu popolne transformacije metastabilne v stabilno fazo. Razlika je ta, da v zlitini B 






na DSC-krivulji, ki predstavlja začetek taljenja metastabilne faze. Pojav je celo manj opazen kot 
pri vzorcu zlitine A, ki je bil homogeniziran 12 h. 
 
Slika 102: Primerjava krivulj B0 – modra, B600-2 – zelena in B600-24 – rdeča. Prikazano je 
območje začetka taljenja v temperaturnem območju med 643 °C in 650 °C s pripadajočimi odvodi. 
Na sliki 103 je prikazana primerjava krivulj C0, C600-2 ter C600-24. Med posameznimi 
DSC-krivuljami zlitine C ni bistvenih razlik v karakterističnih temperaturah, talilni entalpiji in 
samem poteku krivulje. Prvi možni razlog za ta pojav je, da zlitina C ni vsebovala metastabilne 
faze v litem stanju. Glede na visoko ohlajevalno hitrost med procesom strjevanja sta bolj verjetni 
naslednji možnosti: temperatura tališča metastabilne faze se prekriva oz. je enaka temperaturi 
tališča stabilne faze oz. se zaradi višje vsebnosti silicija v zlitini C ni strdila metastabilna faza Al6Fe 
kot predvideno za zlitini A in B, ampak se je strdila faza AlmFe, kar je po teoretičnih predvidevanjih 
bolj verjetno zaradi višje obstojnosti le-te pri povišanem deležu silicija [19]. Zaradi hitrejše 
transformacije faze AlmFe v primerjavi z Al6Fe, lahko predvidevamo, da je transformacija 
metastabilne faze AlmFe v stabilno Al13Fe4 do začetka taljenja že potekla. Kosuge [28] namreč 







Slika 103: Primerjava krivulj C0 – modra, C600-2 – zelena in C600-24 – rdeča. Prikazano je 
območje začetka taljenja v temperaturnem območju med 625 °C in 640 °C s pripadajočimi odvodi. 
Iz primerjave DSC-krivulj vzorcev A0, B0 in C0 (slika 104) je viden močan vpliv dodatka silicija 
na proces taljenja zlitine. Poleg zniževanja talilne entalpije se znižuje tudi temperatura tališča, kar 
potrjuje rezultate, pridobljene s termodinamičnimi simulacija s programom Thermo-Calc.  
 
Slika 104: Primerjava DSC-krivulj A0 – rdeča, B0 – črna in C0 – modra. Prikazano je celotno 








Tabela 19 prikazuje primerjavo solidus temperatur homogeniziranih vzorcev pridobljenih z 
DSC-meritvami in solidus temperature iz Scheilovih diagramov. Negativna razlika se pojavi pri 
zlitini C, kjer Thermo-Calc predvideva nižjo solidus temperaturo, kot je pokazal rezultat 
DSC-meritve 24 h homogeniziranega vzorca, medtem ko je razlika pozitivna pri zlitinah A in B. 
Tabela 19: Primerjava temperatur tališča zlitin A, B in C; Thermo-Calc : DSC (24-h 
homogenizirani vzorci). 
Zlitina A B C 
Thermo-Calc 654,27 °C 646,80 °C 626,38 °C 
DSC 648,4 °C 642,3 °C 631,1 °C 
 
Pri zlitinah A in B (slika 105) je med meritvijo specifične električne upornosti opazen trend rasti 
upornosti v prvih 2,38 h meritve za zlitino A ter 2,01 h za zlitino B, nakar se krivulji izravnata. 
Krivulja zlitine A drži stacionarno stanje do časa 3,89 h, ko se začne padec specifične električne 
upornosti. Pri zlitini B traja enak pojav do časa 3,79 h. Pojav začetne rasti pripisujemo rasti delcev 
med procesom transformacije faze Al6Fe v fazo Al13Fe4, kasnejši padec pa je posledica višje 
stopnje homogeniziranosti vzorca, ki negativno vpliva na upornost zlitine. Zaradi višjega deleža 
metastabilne faze je začetna rast krivulje vzorca A0 višja, kot je rast krivulje vzorca B0. Začetni 
podatki so odčitani po 0,45 h, saj se je takrat vzpostavilo stacionarno temperaturno stanje peči. 
Vrednost pri tem času smo privzeli za začetno vrednost meritve. Specifična električna upornost 
vzorca A0 je ob času 3,40 h dosegla vrh in je znašala 8,84 Ωm, kar pomeni 0,04 Ωm dviga 
specifične električne upornosti. Specifična električna upornost vzorca B0 je pri 3,18 h znašala 9,05 
Ωm, kar pomeni 0,03 Ωm dviga od začetne vrednosti. Krivulja meritve specifične električne 
upornosti vzorca C0 (slika 105) v nasprotju z A0 in B0 pada že od samega začetka meritve, kar je 
posledica hitre transformacije in za specifično električno upornost neugodne oblike faz. Kot je bilo 
ugotovljeno s predhodnimi metalografskimi analizami, nastopi transformacija intermetalnih faz v 
vzorcu C0 že med samim segrevanjem. Z nadaljnjim napredovanjem homogenizacije ter 
transformacije metastabilne faze v stabilno se upornost zlitine s časom postopno zmanjšuje. 
Začetna vrednost specifične električne upornosti vzorca C0 znaša 9,42 Ωm, po 24 h meritve pa le 
še 9,20 Ωm, kar pomeni, da je skupni padec specifične električne upornosti 0,19 Ωm. Začetek 




posledica kombinacije dveh različnih vplivov, ki si v zlitinah A in B nasprotujeta, v zlitini C pa 
sovpadata. Transformacija metastabilne faze AlmFe v stabilno Al13Fe4 negativno vpliva na 
upornost, saj delujejo večji ploščati delci stabilne faze Al13Fe4 kot prepreka za tok atomov skozi 
aluminijevo matrico [75]. Obenem poteka tudi homogenizacija kemijske sestave po celotnem 
volumnu vzorca, kar tudi zmanjšuje upornost materiala. V zlitinah A in B si omenjena pojava 
nasprotujeta zaradi oblike metastabilne faze Al6Fe, ki negativno vpliva na upornost zlitine oz. ima 
transformacija v stabilno fazo pozitiven vpliv na upornost zlitine. V začetnem delu zlitin A in B 
ima prevladujoč vpliv na upornost transformacija, z napredovanjem transformacije pa se vpliv tega 
procesa na upornost zmanjša in postane prevladujoč vpliv homogenizacije kemijske sestave.  
 
Slika 105: Primerjava specifične električne upornosti vzorcev A0, B0 in C0 pri 600 °C, 24h 
Krivulja specifične upornosti vzorca B0 je v primerjavi s krivuljo vzorca A0 nekoliko višja, kar je 
v skladu s teoretskimi predpostavkami, saj vzorec B0 vsebuje poleg železa tudi 0,1 mas. % Si, kar 




A0 in B0, kar je prav tako v skladu s prejšnjo predpostavko, saj zlitina C vsebuje poleg železa tudi 
0,5 mas. % Si. 
Krivulje homogenizacije z metodo DSC so indikator različnih toplotnih procesov, ki potekajo v 
analiziranih vzorcih. Poteki krivulj so običajno zvezni, saj se procesi ne zaključijo nenadno in se 
nemudoma drugi začnejo, ampak se procesi postopno zamenjajo oz. prehajajo eden v drugega. 
Transformacija metastabilne faze Al6Fe v stabilno Al13Fe4 se začne na robu evtektičnega področja, 
in šele ko postanejo difuzijske poti predolge, začnejo delci stabilne faze nukleirati tudi v sredini 
evtektičnega področja. Prehod transformacije s področja med evtektikom in matrico v evtektično 
področje je postopen, saj je v materialu pomembna mikrolokacija. Določena mesta imajo ožje 
evtektično področje ali predhodno obstoječe nukleuse stabilne faze, kar lahko vpliva na lokacijski 
potek transformacije. Ponekod je lahko rast obstoječih stabilnih delcev termodinamično bolj 
ugodna kot nukleiranje novih delcev. Vsi omenjeni pojavi imajo pomemben vpliv na vrednosti 
krivulje. Začetno naraščanje predstavlja intenzivno transformacijo metastabilne faze v stabilno, 
hitrost oz. intenziteta transformacije pa se s časom zmanjša, kar povzroči zmanjšanje naklona 
krivulje. Ko nastopi rast delcev, začne krivulja padati, vmesna stacionarna lega krivulje pa je 
posledica mešanja procesa transformacije in rasti delcev. 
Primerjava meritev specifične električne upornosti in krivulj DSC-homogenizacije kaže 
podobnosti med dvema različnima metodama, vendar se krivulje ne ujemajo popolnoma. Na sliki 
106 je prikazana primerjava krivulj DSC-homogenizacije in meritve specifične električne 
upornosti za zlitino A0. Osnovna oblika krivulj je podobna, z začetnim naraščanjem med 0–5 h 
preizkusa, nadaljnjim linearnim padanjem med 5–20 h ter končnim izravnanjem krivulje. Podroben 
pregled pokaže določena odstopanja v podrobnostih krivulj. Prva razlika je v začetku padca 
krivulje, ki se pri DSC-meritvi pojavi po času 5 h, pri meritvi specifične električne prevodnosti pa 
po času 3,89 h. Kot omenjeno imajo različni procesi, ki se med homogenizacijo izmenjajo, različen 
vpliv na potek posamezne krivulje. Začetna intenzivnost transformacije metastabilne v stabilno 
fazo ima velik vpliv na upornost materiala. Sprememba velikosti delcev iz drobnih okroglih na 
večje delce nepravilnih oblik pozitivno vpliva na upornost zlitine A. Z manjšanjem intenzivnosti 
transformacije se krivulja izravnava, saj pride do večjega vpliva homogenizacije kemijske sestave. 
Vpliv teh procesov se zamenja v tolikšni meri, da se začne nižati upornost materiala. To se zgodi 




na robu, kjer poteka primarno le še rast delcev stabilne faze. Medtem ko se DSC-krivulja po 18 h 
izravna, ta pojav na krivulji specifične električne upornosti ni opazen. Ta pojav pripisujemo 
nadaljevanju homogenizacije, ki ima večji vpliv na električno upornost materiala, ki je zelo 
občutljiva na kakršnekoli spremembe kemijske sestave oz. porazdelitve legirnih elementov po 
celotnem volumnu vzorca [63]. 
 
Slika 106: Primerjava krivulj meritve specifične električne upornosti in DSC homogenizacije 
vzorca A0 
Na sliki 107 je prikazana primerjava krivulj specifične električne upornosti in DSC-zlitine B. 
Opazen je močan vpliv dodatka silicija na potek DSC-krivulje, medtem ko na meritvi specifične 
električne upornosti ni bistvene razlike med A in B zlitino. Začeten dvig krivulje upornosti je manj 
intenziven kot v zlitini A, kar je v skladu z dejstvom, da zlitina B vsebuje manjši delež metastabilne 
faze in je vpliv transformacije na upornost materiala manjši. Na nadaljnje procese homogenizacije, 
z vidika upornosti materiala, dodatek silicija nima bistvenega vpliva, saj je potek krivulje vzorca 
B0 enak poteku krivulje A0 od časa 3,79 h dalje, kjer gonilna sila spremembe upornosti ni 
transformacija metastabilne v stabilno fazo. Dodatek silicija ima močnejši vpliv na toplotne 
spremembe, kar se odraža na DSC-krivulji. Transformacija metastabilne faze v stabilno v zlitini B 




rast novih delcev stabilne faze znotraj evtektičnega področja, kot pri zlitini A. Primerjava SEM-
mikroposnetkov 12 h homogeniziranih vzorcev obeh zlitin potrjuje to trditev (slika 108). Z DSC-
analizami in XRD-meritvami smo dokazali, da vzorec B600-12 ne vsebuje metastabilne faze oz. 
da je transformacija dokončno potekla že po 4 h homogenizacije. Drobni okrogli delci v 
evtektičnem področju vzorca B600-12 so torej zagotovo delci stabilne faze Al13Fe4, kar pomeni, 
da je zlitina veliko bolj nagnjena k nukleaciji večjega števila delcev kot pa rasti že nukleiranih 
delcev. Vpliv tega procesa je opazen na krivulji DSC-homogenizacije zlitine B, saj se na krivulji, 
po koncu začetnega dvigovanja v prvih 5 h preizkusa, postopno spreminja naklon. To je odraz 
postopnega spreminjanja razmerja med nukleiranjem novih in rasti že obstoječih delcev stabilne 
faze. 
 






Slika 108: SEM-mikroposnetek vzorca A600-12 in vzorca B600-12  
Primerjava meritve specifične električne upornosti in DSC-zlitine C je prikazana na sliki 109. Obe 
krivulji se razlikujeta od predhodno obravnavanih zlitin A in B, kar je posledica višje koncentracije 
silicija. Če ne upoštevamo začetnega padca DSC-krivulje, ki je posledica segrevanja, se 
DSC-krivulja v prvi uri preizkusa rahlo dvigne oz. vrednost naraste, medtem ko krivulja specifične 
električne upornosti že od samega začetka pada.  
 
Slika 109: Primerjava krivulj meritve specifične električne upornosti in DSC homogenizacije 
vzorca C0 




Razlog za to je v vplivu transformacije metastabilne faze na upornost in porabo energije. 
Transformacija metastabilne faze v stabilno se na DSC-krivulji odraža z naraščanjem, kar se v 
vzorcu C0 zgodi v prvi uri meritve, nakar začne vrednost padati. Do tega trenutka je transformacija 
metastabilne faze potekla in v zlitini poteka le še homogenizacija kemijske sestave ter rast 
obstoječih delcev. Čeprav se v zlitinah A in B transformacija odraža kot dvig specifične električne 
upornosti, je v zlitini C pojav obraten. Razlog je struktura metastabilne faze, ki se tvori v procesu 
neravnotežnega strjevanja omenjenih zlitin. 
V zlitinah A in B med neravnotežnim strjevanjem nastaja metastabilna faza Al6Fe, sicer v različnih 
deležih, v zlitini C pa zaradi višjega deleža silicija nastaja faza AlmFe. Oblika faze AlmFe se 
razlikuje od Al6Fe, saj je bolj razvejana in paličastih oz. ploščatih oblik, kot je razvidno iz 
SEM-mikroposnetkov (slika 110), medtem ko je faza Al6Fe v obliki drobnih kroglic ali palic. Faza 
AlmFe je zato bolj ugodna za upornost materiala, ne le od faze Al6Fe, temveč tudi v primerjavi s 
stabilno fazo Al13Fe4. Transformacija iz metastabilne v stabilno fazo v zlitini C zato povzroči padec 
specifične električne upornosti. Homogenizacija kemijske sestave še naprej znižuje upornost zlitine 
C, tudi po poteku transformacije, ki se zaključi po začetni uri preizkusa. Da imajo procesi po 
transformaciji večji vpliv na upornost kot na prenos toplote, je razvidno iz krivulje DSC, ki se po 
12 h preizkusa izravna, medtem ko se upornost vzorca C0 še naprej znižuje do konca preizkusa.  
  
Slika 110: SEM-mikroposnetka metastabilne faze v vzorcih: a) C0  in b) A0 
Na sliki 111 je prikazana primerjava krivulj DSC-homogenizacij zlitine B in industrijske zlitine 
EN AW 8079. Krivulji sta si med seboj zelo podobni, opazen je le manjši vpliv količine 
metastabilne faze Al6Fe, ki se odraža v nekoliko daljšem začetnem naraščanju krivulje vzorca B0. 
  AlmFe 






Slika 111: Primerjava DSC-homogenizacijskih krivulj laboratorijskega vzorca B0 (rdeča) in 
industrijskega vzorca D0 (modra) 
Podobnost obeh krivulj je dober indikator, da v obeh zlitinah potekajo enaki termični procesi, kot 
je homogenizacija kemijske sestave in transformacija metastabilne faze. Večji vpliv na sam potek 
DSC-krivulj ima torej kemijska sestava vzorca, ki je med B- in D-zlitino zelo podobna kot pa delež 
metastabilne faze oz. sama transformacija. Tudi pri nižjih ohlajevalnih hitrostih v klasičnem 
industrijskem postopku vertikalnega litja brame strjevanje ne poteka ravnotežno. Kljub enakim 
pogojem litja in strjevanja so med zlitinami A, B in C natale večje razlike v poteku 
homogenizacijske DSC-krivulje kot med zlitino B in industrijsko zlitino, ki sta bili liti pod 
popolnoma različnimi pogoji.  
Zaradi boljšega vpogleda v kompletno razporeditev mikrostrukturnih konstituentov po celotnem 
vzorcu smo vsak vzorec posneli na 20 mestih pri 100x povečavi in opravili kvalitativno analizo. V 
mikrostrukturi vzorca D0 so opazna siva območja, ki se pri večjih povečavah na elektronskem 
mikroskopu pokažejo kot zelo drobni delci evtektika, ki predstavljajo metastabilno fazo Al6Fe. Ta 
območja drobnega evtektika se v vzorcu D600-4 več ne pojavijo, enako velja tudi za vse naslednje 
vzorce. Na sliki 112 je prikazana tipična mikrostruktura vzorcev D0 in D600-4, na kateri je 
razviden pojav metastabilne faze Al6Fe v vzorcu D0, ki je v vzorcu D600-4 ni bilo moč zaslediti. 
Preiskave laboratorijske zlitine B potrjujejo, da je tudi v industrijski zlitini transformacija 





Slika 112: Mikroposnetka vzorcev pri 100x povečavi z optičnim mikroskopom: a) D0; b) D600-4, 
z označenim območjem metastabilne faze Al6Fe 
Kvalitativno smo z XRD-analizo potrdili pristnost faz Al6Fe in Al13Fe4 v zlitini A, vendar smo 
poskusili tudi kvantitativno določiti dejansko vsebnost posamezne faze v vsakem analiziranem 
vzorcu. Rietweldova metoda ni bila učinkovita zaradi nizkega odstotka faz, zato smo določili višino 
glavnih vrhov, ki predstavljajo posamezno fazo, kot je predlagal Norrish [104]. Za fazo Al6Fe smo 
odčitali intenzitete vrhov kotov 2θ pri 18,15°, 23,92° in 31,5°. Za fazo Al13Fe4 smo enako naredili 
pri kotih 21,96°, 22,45°, 24,17° in 25,15°. 
Z različnimi analizami so se pokazala določena neskladja, predvsem v rezultatih vsebnosti 
metastabilne faze. Za zlitino A je bila opravljena XRD-analiza in analiza velikosti in množine 
delcev v materialu oz. pridobili smo porazdelitveno funkcijo delcev. Prva analiza, ki je podala 
indikacijo vsebnosti metastabilne faze, je bila klasična DSC-analiza. Na grafih segrevalnih krivulj 
zlitine A je opaziti majhen vpliv metastabilne faze Al6Fe tudi pri vzorcu A600-12. Rezultati XRD-
analiz kažejo konec transformacije po 8 h homogenizacije na 600 °C. Z rezultati XRD-meritev smo 
dokazali, da se glavni del transformacije faze Al6Fe v zlitini A dejansko zaključi po 8 h 
homogenizacije na 600 °C. Zaradi natančnosti DSC-meritev lahko trdimo, da majhen delež 
metastabilne faze ostane v zlitini A tudi po 12 h homogenizacije.  
Z izdelanim modelom smo uspešno simulirali spremembe volumskih deležev med transformacijo 
metastabilne faze Al6Fe v stabilno fazo Al13Fe4 in potrdili rezultate eksperimentalnih analiz. S 
simulacijo smo dokazali vpliv temperature, površinske energije, deleža homogene nukleacije in 




podaljšuje. Enak pojav smo opazili pri DSC-analizi vzorcev, ki smo jih homogenizirali pri 550 °C, 
s čimer potrjujemo ustreznost modela. Slika 113 prikazuje primerjavo spremembe volumskih 
deležev faz pri temperaturi homogenizacije 550 °C in 600 °C. Razvidno je, da pri temperaturi 
550 °C tudi po 48 urah homogenizacije ne dosežemo enake stopnje transformacije kot po 12 h pri 
600 °C oz. dosežemo enako stopnjo kot po 6 urah pri 600 °C. S spreminjanjem površinske napetosti 
smo ugotovili, da je minimalna vrednost za ta parameter 0,05 J/m2, saj pod to vrednostjo ne nastopi 
rast delcev, kar je lahko posledica premajhnega kota omočenja. 
 
Slika 113: Sprememba volumskih deležev metastabilne faze Al6Fe in stabilne faze Al13Fe4 v 
odvisnosti od temperature. Primerjava uspešne simulacije pri 600 °C z enakimi parametri pri         
550 °C 
Pomembna ugotovitev simuliranja procesa transformacije je vpliv difuzijskega koeficienta na samo 
transformacijo. S temi simulacijami nismo le demonstrirali, kako višanje ali nižanje difuzijskega 
koeficienta vpliva na hitrost transformacije, temveč smo dokazali, da na transformacijo ne vpliva 
zgolj difuzija železovih atomov iz točke a v točko b oz. od metastabilne faze do nukleusa stabilne 
faze. Pri transformaciji sodeluje tudi transport aluminijevih atomov, oz. transformacija 
metastabilne faze lahko poteka tako, da aluminijevi atomi difundirajo iz metastabilne faze in s tem 




zapisali v rezultatih modela, je potrebna uporaba efektivnega difuzijskega koeficienta, saj z 
uporabo difuzijskega koeficienta železa, ki znaša 53 x 10-4 m2/s, ne dosežemo enakih rezultatov 
kot z eksperimentalnim delom. To dokazujemo tudi z dejstvom, da ostali parametri (γ, dG) nimajo 
tako pomembnega vpliva na končni volumski delež posamezne faze, ampak predvsem vplivajo na 
začetno hitrost nukleacije in transformacije v prvih šestih urah. Na končni volumski delež faze 
primarno vplivata le temperatura in difuzijski koeficient, ki pa sta medsebojno povezana z 
difuzijsko enačbo. Slika 114 prikazuje primerjavo simulacije transformacije z efektivnim 
difuzijskim koeficientom in simulacije z difuzijskim koeficientom železa v 48 urah. 
 
Slika 114: Sprememba volumskih deležev metastabilne faze Al6Fe (rdeči krivulji) in stabilne faze 
Al13Fe4 (črni krivulji) v odvisnosti od difuzijskega koeficienta. Primerjava simulacije z efektivnim 
difuzijskim koeficientom (polni krivulji) in simulacije z difuzijskim koeficientom železa (črtkani 
krivulji). 
Predlagali smo dva različna mehanizma transformacije, ki sta prikazana na sliki 115. Prvi 
mehanizem, ki je prikazan na sliki 115a, je klasični mehanizem raztapljanja in difuzije železovih 
atomov od metastabilne faze Al6Fe ter nukleacije oz. rasti stabilne faze Al13Fe4. Drugi mehanizem, 




metastabilne faze Al6Fe, kar povzroči spremembo zloga faze in neposredno transformacijo v 
stabilno fazo Al13Fe4.  
S simulacijami smo dokazali tudi trditev, da po 8 in 12 urah homogenizacije pri 600 °C zlitina A 
še vedno vsebuje majhen delež metastabilne faze, kot smo predvideli z meritvami DSC, kljub temu 
da XRD meritve obstoja metastabilne faze po takšnih časih homogenizacije več ne zaznajo. 
Homogenizacijo raziskovanih zlitin lahko opredelimo z naslednjimi procesi, ki potekajo v 
materialu: homogenizacija kemijske sestave, transformacija metastabilnih faz in rast delcev. S 
kombinacijo uporabljenih raziskovalnih metod lahko celovito razložimo omenjene procese in 
opredelimo njihov vpliv na potek homogenizacije zlitin iz sistemov Al-Fe in Al-Fe-Si.  
 
 
Slika 115: Mehanizma transformacije metastabilne faze Al6Fe v stabilno fazo Al13Fe4: a) 
transformacija z zaporedjem: raztapljanje Fe, difuzija Fe, nukleacija/rast Al13Fe4; b) neposredna 
transformacija z difuzijo Al-atomov iz metastabilne faze Al6Fe v aluminijevo matrico 
Dokazali smo, da imajo morfologija, velikost in porazdeljenost železovih faz pomemben vpliv na 
potek homogenizacije zlitin Al-Fe in Al-Fe-Si. Pri temperaturi homogenizacije 600 °C nastopi 




mikrostrukturi industrijskih zlitin, saj so posledica neravnotežnega strjevanja. Z dodatkom silicija 
zlitini Al-Fe spremenimo količino metastabilne faze Al6Fe, ki nastane med neravnotežnim 
strjevanjem, z večjim dodatkom pa spremenimo tudi vrsto nastale metastabilne faze, saj nastaja 
faza AlmFe. 
Na osnovi klasične teorije nukleacije, predpostavke o termodinamičnem ravnotežju na meji faza–
matrica in koncentracijskih gradientov na tej meji smo uspešno izdelali model, ki simulira potek 
transformacije metastabilne faze Al6Fe v stabilno fazo Al13Fe4. Model se dobro sklada z 
eksperimentalnimi rezultati. 
Z razumevanjem procesov homogenizacije kemijske sestave, transformacije in rasti delcev lahko 
napovemo optimalne tehnološke poti za industrijske procese homogenizacije zlitin Al-Fe in 
Al-Fe-Si. 
5.1 Izvirni prispevek k znanosti 
Glavni prispevek doktorske disertacije k razvoju znanosti je v razumevanju termodinamičnih in 
kinetičnih principov in procesov, ki potekajo med homogenizacijo zlitin iz sistemov Al-Fe in 
Al-Fe-Si. 
Dokazali smo, da velikost delcev vpliva na hitrost raztapljanja elementov iz delcev v matrici ter da 
je zaradi nizke difuzivnosti železa v aluminijevi matrici pomembna mikrolokacija delcev. 
Prisotnost delcev metastabilne faze pri povišanih temperaturah sproži njihovo transformacijo v 
stabilne, kar je pomemben vidik homogenizacije zlitin v sistemih Al-Fe in Al-Fe-Si. Dodatek 
silicija vpliva na delež in morfologijo nastale metastabilne faze med strjevanjem zlitine ter 
posledično na kinetiko transformacije metastabilne faze v stabilno. 
S kombinacijo različnih raziskovalnih metod smo dokazali zaporedje poteka transformacije 
metastabilne faze Al6Fe v stabilno Al13Fe4:  
- nukleacija delcev Al13Fe4, raztapljanje delcev Al6Fe, rast delcev Al13Fe4 na meji med 
evtektičnim področjem in matrico;  
- neposredna transformacija  Al6Fe v Al13Fe4 s samodifuzijo aluminija in rast Al13Fe4 delcev 




Uspešno je bil izdelan enostaven model, ki na podlagi klasične teorije nukleacije opiše kinetiko 
transformacije metastabilne faze Al6Fe v stabilno fazo Al13Fe4. Z modelom smo dokazali vpliv 
temperature, difuzijskega koeficienta, stopnje homogene nukleacije in površinske napetosti na 
hitrost transformacije. Pokazali smo, da volumska difuzija železa ne more biti edini mehanizem 
fazne transformacije, saj smo se s simulacijami približali eksperimentalnim rezultatom šele z 
uporabo efektivnega difuzijskega koeficienta. Na podlagi tega smo opisali nov mehanizem 
transformacije, ki vključuje tudi difuzijo aluminija s področij, bogatih s fazo Al6Fe. Raziskava, ki 
bi odgovorila in natančno pojasnila in dokazala te mehanizme, bi bila izredno zanimiva, vendar to 
presega zastavljeni okvir pričujočega dela.  
6 Zaključki 
V okviru disertacije smo raziskovali homogenizacijo zlitin Al-Fe, procese, ki potekajo med 
homogenizacijo teh zlitin, in vpliv dodatka silicija na omenjene procese. Z izvedenimi raziskavami 
smo prišli do naslednjih zaključkov: 
- Z neravnotežnim strjevanjem pri velikih ohlajevalnih hitrostih (dT/dt ≈ 35 K/s) v sistemih 
Al-Fe in Al-Fe-Si nastajajo metastabilne faze. Dodatek silicija ima močan vpliv na vrsto in 
količino nastale metastabilne faze. Pri strjevanju zlitine AlFe1 in AlFe1Si0,1 z omenjeno 
ohlajevalno hitrostjo nastaja metastabilna faza Al6Fe, vendar ima dodatek silicija vpliv na 
delež metastabilne faze, saj v primeru zlitine AlFe1Si0,1 nastaja tudi stabilna faza Al13Fe4. 
V zlitini AlFe1Si0,5 pri takšnih ohlajevalnih hitrostih ne nastaja faza Al6Fe, temveč postane 
zaradi visokega dodatka silicija stabilnejša in bolj verjetna faza AlmFe. Pojav metastabilne 
faze je opazen tudi pri nižjih ohlajevalnih hitrostih, ki nastopajo pri industrijskem procesu 
litja bram. 
- Termodinamične simulacije s programom Thermo-Calc so uporabno orodje za ugotavljanje 
ravnotežnega stanja, ki je cilj homogenizacijskega žarjenja. Pri simulaciji Scheilovih 
diagramov je v sistemu zlitin Al-Fe in Al-Fe-Si priporočena uporaba funkcije hitro 
difundirajočih elementov za silicij, saj podajo simulacije v tem primeru mnogo bolj 
natančne rezultate oz. rezultati se približajo realnim vrednostim, ki smo jih pridobili s 
preiskavami laboratorijskih zlitin. Termodinamične simulacije imajo pomanjkljivo bazo, 
saj ne vključujejo metastabilnih faz, ki se lahko pojavijo v primeru neravnotežnega 




(Al13Fe4 + αAl) in αAl. Z dodajanjem silicija sistemu Al-Fe se v zlitinah pojavijo tudi 
ternarne faze Al8Fe2Si in Al9Fe2Si2. V okviru naših analiz smo se omejili na raziskovanje 
temperaturnega območja med 500 °C in 600 °C, ki je potencialno primerno za 
homogeniziranje zlitin Al-Fe in Al-Fe-Si. Na tem območju sta v zlitini AlFe1 stabilni zgolj 
fazi Al13Fe4 in αAl. Z dodatkom 0,08 mas. % Si se v zastavljenem temperaturnem območju 
stabilnost faz ne spremeni, saj je ves silicij raztopljen v omenjenih dveh fazah. Šele pri 
vzorcu z 0,44 mas. % Si postane v tem območju stabilna tudi faza Al8Fe2Si. Pomemben 
vidik termodinamičnih simulacij je izračun topnosti železa v matrici αAl, ki je faktor v 
omejitvah difuzivnosti železovih atomov skozi matrico. 
- Preiskave z diferenčno vrstično kalorimetrijo pokažejo velik vpliv dodatka silicija na potek 
segrevalnih krivulj raziskovanih zlitin. Najpomembnejši vidik DSC je zaznava prisotnosti 
metastabilne faze, ki se pokaže v obliki nižje solidus temperature. Ta pojav je opazen v 
litem stanju pri zlitini AlFe1 in AlFe1Si0,1. Z DSC-meritvami je bilo ugotovljeno, da 
550 °C ni dovolj visoka temperatura homogenizacije za transformacijo metastabilne faze  
Al6Fe. Pri preiskavah homogeniziranih vzorcev je takoj viden vpliv silicija na vsebnost 
metastabilne faze oz. na hitrost transformacije metastabilne faze v stabilno. Zlitina AlFe1 
po 12 h homogenizacije pri 600 °C še zmeraj vsebuje majhen delež metastabilne faze, 
medtem ko se transformacija v zlitini AlFe1Si0,1 zaključi po 4 h homogenizacije. Pri zlitini 
AlFe1Si0,5 na DSC-segrevalnih krivuljah ni opaznega pojava metastabilne faze. Razlog za 
ta pojav je v visoki hitrosti transformacije metastabilne faze AlmFe, ki je prisotna v tej 
zlitini. Faza AlmFe se popolnoma transformira preden preizkus doseže temperaturo tališča.  
- Z rentgensko difrakcijo smo dokazali prisotnost metastabilne faze Al6Fe v zlitinah AlFe1 
in AlFe1Si0,1. Ostale metastabilne faze iz sistemov Al-Fe in Al-Fe-Si so slabo raziskane 
in prisotnosti faze AlmFe v zlitini AlFe1Si0,5 s to metodo nismo potrdili. Rezultati meritev 
XRD se pri zlitinah AlFe1Si0,1 in AlFe1Si0,5 skladajo z meritvami DSC. Očiten je vpliv 
dodatka silicija na delež metastabilne faze v litem vzorcu AlFe1Si0,1 in hitrost 
transformacije v stabilno Al13Fe4, ki se kot pri rezultatih DSC zaključi po 4 h 
homogenizacije na 600 °C. Pri zlitini AlFe1 se glavnina transformacije zaključi po 8 h na 
600 °C, kar smo dokazali z meritvami XRD. DSC-analize pokažejo manjše vsebnosti 




- S kombinacijo različnih metalografskih in termičnih analiz ter uporabe numeričnega 
modela je bilo predlagano naslednje zaporedje procesa transformacije faze Al6Fe v Al13Fe4: 
delci faze Al13Fe4 nukleirajo na mejnem področju med matrico αAl in evtektičnim 
področjem. Delci faze Al6Fe se na tem področju začnejo raztapljati in atomi železa 
difundirajo proti novonukleiranim delcem stabilne faze. Delci faze Al6Fe lahko neposredno 
transformirajo v delce stabilne faze Al13Fe4 s samodifuzijo aluminija in delujejo kot dodatni 
nukleusi. V primeru predhodnega obstoja stabilne faze lahko raztopljeni atomi železa 
difundirajo tudi proti primarnim delcem Al13Fe4. Transformacija se zaradi vedno daljših 
difuzijskih poti upočasnjuje; po 3–4 h homogenizacije na 600 °C lahko na določenih mestih 
postanejo difuzijske poti predolge in postane termodinamično bolj ugodna rast delcev 
Al13Fe4 na sredini evtektičnega področja. Okoli novonukleiranih delcev poteka enak proces 
raztapljanja delcev metastabilne faze in nastane območje, ki je fazno osiromašeno. Zaradi 
nadaljnjega daljšanja difuzijskih poti se proces nukleiranja stabilnih delcev na sredini 
evtektičnega področja ponavlja do konca transformacije oz. raztapljanja vseh delcev 
metastabilne faze. 
- Meritve specifične električne upornosti in DSC-homogenizacija pokažeta vpliv procesov 
na električno prevodnost in toplotni tok. Predvsem meritve specifične električne upornosti 
so dober indikator homogenizacije kemijske sestave in izločanja neravnotežno raztopljenih 
atomov v matrici αAl, saj močno vplivata na prevodnost oz. upornost materiala. Oba 
omenjena procesa sta pomemben del homogenizacije, še posebej pri aluminijevih zlitinah 
iz ostalih skupin, ne le Al-Fe in Al-Fe-Si, kjer je delež neravnotežno raztopljenih atomov 
lahko precej višji. Pri meritvah specifične električne upornosti je ponovno viden vpliv 
dodatka silicija, saj je pri zlitinah AlFe1Si0,1 in AlFe1Si0,5 bolj očiten padec upornosti 
materiala po poteku transformacije. Z ostalimi raziskovalnimi metodami je težko oceniti 
stopnjo homogeniziranosti, pri čemer je najbolj uporabna meritev specifične električne 
upornosti. 
- Z uporabo klasične teorije nukleacije, predpostavke o termodinamičnem ravnotežju na meji 
faza–matrica in koncentracijskih gradientov na tej meji smo izdelali model, ki uspešno 
simulira proces transformacije faze Al6Fe v Al13Fe4. Znižanje temperature ali difuzijskega 
koeficienta ter povišanje stopnje homogene nukleacije ali površinske napetosti upočasnjuje 




se skladajo z rezultati empiričnih meritev, ki so bile podlaga za določene vhodne parametre 
in cilj izhodnih parametrov simulacij. Model je izjemna osnova za nadgradnjo v 
multikomponentne sisteme. 
Pomemben vidik optimizacije homogenizacije raziskovanih zlitin je razumevanje pozitivnih in 
negativnih aspektov metastabilne faze. Z dodatnimi raziskavami vpliva metastabilne faze na 
mehanske in preoblikovalne lastnosti zlitin Al-Fe in Al-Fe-Si bi lahko zastavili optimalno 
kombinacijo stabilne in metastabilne faze. Nadaljnje raziskave na tem področju imajo velik 
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